﻿I I NOVIKOV TEORIA TRATAMENTULUI TERMICI AL METALELOR Ediția a IV-a, revizuită și mărită Aprobat de Ministerul Învățământului Superior și Secundar de specialitate al URSS ca manual pentru studenții care studiază la specialitatea "Știința metalelor, echipamentele și tehnologia tratarii termice a metalelor" "METALURGIE" MOSCOVA UDC ' / Revizor: Departamentul de Tratament termic și Fizica Metalelor, Institutul Politehnic Ural S M Kirova UDC ' / Teoria tratamentului termic al metalelor: manual pentru universități Ed a IV-a, revizuită și suplimentare: Novikov I I : Metalurgie, p Este prezentată teoria tratamentului termic al oțelurilor, fontelor, metalelor neferoase și aliajelor Se analizează modificările structurii și proprietăților în timpul călirii, călirii, îmbătrânirii, recoacerii cu recristalizare în fază, recoacerii de recristalizare și pre-recristalizare, omogenizării, recoacerii pentru reducerea tensiunilor, termomecanice, chimico-termice și alte tipuri de tratament termic Manualul este destinat studenților specializați în știința metalelor și tratament termic, precum și studenților altor specialități metalurgice și poate fi util inginerilor - metalurgiști, termiști, turnători, sudori, specialiști în formarea metalelor și metalurgia pulberilor Il Tab Bibliografie lista: MANUAL Ilya Izrielovici Novikov TEORIA TRATAMENTULUI TERMICI AL METALELOR Editor editura M S Arkhangelskaya Editor artistic Yu I Smurygin Editor tehnic G B Zharova Corectori G F Lobanova, Yu I Koroleva I B Nr Predată setului Semnat pentru publicare la T- Dimensiunea hârtiei X '/z Hârtie de tipar Nr Tipar literar Imprimeul este ridicat Conv cuptor l Conv kr -ott Uch -ed l Tiraj exemplare Comanda Pret rub k Ed nr Ordinul Bannerului Roșu al Muncii, Editura Metalurgie, , GSP, Moscova, G- , nd Obydensky per , d Ts Imprimeria Vladimir a Soyuzpoligrafprom din subordinea Comitetului de Stat al URSS pentru edituri, tipărituri și comerț cu cărți , Vladimir, Oktyabrsky Prospekt, H - - (c) Editura Metalurgie, ( )- CUPRINS Prefaţă • Introducere * Secțiunea unu PRIMUL TIP RECACERE Capitolul Recoacere de omogenizare § Modificarea structurii aliajelor la arderea de omogeizare § Modificarea proprietăților aliajelor în timpul recoacerii de omogenizare § Omogenizarea cu încălzire peste temperatura solidului de neechilibru Capitolul § Modificări ale structurii metalice în timpul prelucrării la rece prin presiune § Modificări ale proprietăților metalului în timpul prelucrării la rece prin presiune § Modificarea structurii în timpul recoacerii pre-recristalizare § Recristalizare primară (prelucrare recristalizare § Recristalizare colectivă § Texturi de recristalizare " ", § Recristalizare secundară § Dimensiunea boabelor recristalizate § Modificarea proprietăților metalului în timpul recoacerii pre-recristalizare, recristalizare § Anizotropia proprietăților metalului recoapt § Alegerea regimurilor înainte de recristalizare și recoacere de recristalizare Capitolul III Recoacerea pentru reducerea stresului § Apariţia şi rolul tensiunilor reziduale § Reducerea tensiunilor reziduale în timpul recoacerii DE DE Secțiunea a doua COACERE DE AL DOILEA FEL Capitolul IV Regularități generale ale transformărilor de fază în stare solidă § Termodinamica transformărilor de fază § Rolul structurii limitelor interfazelor în timpul transformărilor de fază § Nuclearea omogenă și eterogenă a fazelor § Formarea fazelor metastabile intermediare = ( ) unde R este constanta gazului; T este temperatura; Q este energia de activare a difuziei; A este o constantă practic independentă de temperatură Orez Fig Dependența fracției de volum a componentelor structurale dizolvate (V) și îngustarea relativă la °C (f) de timpul de omogenizare la °C a unui lingot de duraluminiu D cu diametrul de mm (I I Novikov, V S Zolotorevsky, T N Churbakova) Temperatura este inclusă în exponentul coeficientului de difuzie și, prin urmare, o creștere relativ mică a temperaturii ar trebui să accelereze foarte mult difuzia De obicei omogenizarea GPL se efectuează la temperaturi peste , - , Tn p (la scară absolută), dar sub punctul solidus al aliajului Uneori temperatura de omogenizare este în intervalul , - , °C Energia de activare a difuziei Q asigură trecerea atomilor dintr-o poziție în rețea la alta Excesul de energie necesar unei astfel de tranziții este dobândit de atom de la vecinii săi datorită faptului că atomii fac schimb continuu de energie cinetică Deoarece valoarea energiei de activare este inclusă în exponent, aceasta afectează foarte mult valoarea coeficientului de difuzie Energia de activare prin difuzie a elementelor dizolvate prin metoda inserției este mai mică decât cea a elementelor dizolvate prin metoda substituției Prin urmare, acestea din urmă difuzează mai încet De exemplu, elementele de aliere dizolvate în austenită prin metoda substituției au o mobilitate de difuzie semnificativ mai mică decât carbonul dizolvat în fier prin metoda interstițială Energia de activare a difuziei a carbonului în austenita oțelului cu carbon mediu este de aproximativ kJ/mol, iar energia de activare a difuziei în austenită a celor mai importante elemente de aliere depășește de obicei kJ/mol Rata de difuzie a carbonului în austenită este cu câteva ordine de mărime mai mare decât rata de difuzie a celor mai importante elemente de aliere Lingourile de oțel carbon nu sunt de obicei supuse recoacerii de omogenizare, deoarece în ele, atunci când sunt încălzite sub tratament sub presiune la cald, segregarea dendritică are timp să dispară din cauza difuziei rapide a carbonului în austenită Pentru a elimina segregarea intracristalină și a dizolva excesul neechilibrat de carburi de origine eutectică, oțelurile aliate trebuie supuse unei încălziri speciale - recoacere de omogenizare la - °C Din legea lui Fick rezultă că fluxul de difuzie ar trebui să scadă pe măsură ce progresează omogenizarea, deoarece gradientul de concentrație ds)dx scade în timpul omogenizării Omogenizarea are loc, parcă, cu auto-inhibare De aici rezultă o concluzie practică importantă: omogenizarea are loc cel mai intens în perioada inițială de recoacere Această concluzie este ilustrată de graficul prezentat în fig , în care scăderea cantității totale de faze în exces în timpul recoacerii lingoului de duraluminiu la D în primele de minute de expunere este semnificativ mai mare decât în următoarele ore Vitezele excesiv de mari ale obturatorului în timpul omogenizării sunt impracticabile, deoarece sunt ineficiente și conduc la un consum excesiv de energie electrică (combustibil) și la o scădere nejustificată a productivității Creșterea temperaturii de recoacere este incomparabil mai eficientă decât creșterea timpului de expunere Timpul de expunere în timpul recoacerii de omogenizare variază de obicei de la câteva până la zeci de ore (fără a lua în calcul timpul de încălzire) Prin creșterea temperaturii, timpul de menținere în timpul recoacerii poate fi scurtat Timpul de omogenizare completă depinde nu numai de temperatura de recoacere și de natura aliajului, care determină mobilitatea de difuzie a componentelor în soluția solidă Timpul de omogenizare este puternic influențat de microstructura inițială a aliajului turnat Viteza de omogenizare depinde de grosimea particulelor fazei în exces și de dimensiunea celulei dendritice din faza principală Dependența timpului de sfârșit al dizolvării fazei în exces tr de grosimea medie a particulelor fazei de dizolvare τ respectă ecuația tr = la , ( ) unde a și b sunt constante pentru un aliaj dat și o temperatură dată de recoacere de omogenizare Exponentul din această formulă pentru aliajele de aluminiu este în intervalul , - , Desigur, odată cu scăderea grosimii incluziunilor, timpul de dizolvare a acestora este redus În intervalul valorilor care apar practic ale lui t, relația dintre tr și t este apropiată de liniară Odată cu scăderea dimensiunii unei celule dendritice, gradientul mediu de concentrație pe secțiunea sa transversală crește (cu o diferență constantă a concentrațiilor soluției la limita și în centrul celulei) și, în conformitate cu legea lui Fick , difuzia trebuie accelerată Mărimea celulei dendritice afectează și rata de omogenizare prin grosimea fazei în exces, deoarece odată cu scăderea dimensiunii celulei dendritice, faza în exces este și ea zdrobită Există două moduri de a accelera omogenizarea prin ajustarea microstructurii Prima modalitate este de a crește viteza de cristalizare a aliajului Cu cât este mai mare viteza de cristalizare, cu atât mai mică este dimensiunea celulelor dendritice și mai fine sunt particulele fazelor în exces care cristalizează de-a lungul limitelor lor Prin urmare, lingouri și piese turnate modelate, întărite la o viteză mare de răcire, se omogenizează mai rapid și mai complet, deoarece diferă într-o structură mai fină De exemplu, lingourile de turnare continuă cu secțiuni mici se omogenizează mai repede decât secțiunile mari; piesele turnate la rece se omogenizează mai repede decât piesele turnate în matrițe de pământ O altă modalitate de a accelera omogenizarea este de a rafina structura lingoului prin tratament sub presiune Deci, în locul recoacerii de omogenizare pe termen lung a lingourilor de oțel aliat, durata de încălzire a țaglei deformate este mărită înainte de ultima redistribuire Diferite faze în exces pot fi caracterizate prin viteze de dizolvare semnificativ diferite Astfel, în dur-aluminiul D , în scăderea vitezei de dizolvare în timpul recoacerii de omogenizare, fazele în exces sunt dispuse în următorul rând: S(Al CuMg), Ѳ(SpAI ), Mg Si Dacă elementele care alcătuiesc compușii au o mobilitate diferită de difuzie în soluția solidă care înconjoară acești compuși, atunci în timpul perioadei de dizolvare, o fază în exces se poate transforma în alta De exemplu, în duraluminiu D , faza S de dizolvare (Al CuMg), datorită eliminării mai rapide a magneziului din acesta în comparație cu cuprul într-o soluție de aluminiu, se transformă într-o fază T (CuA ), care apoi se dizolvă singură Difuzia ascendentă în timpul recoacerii În timpul recoacerii de omogenizare a aliajelor multicomponente, redistribuirea prin difuzie a componentelor individuale într-o soluție solidă poate fi mult mai complexă decât rezultă din teoria clasică a difuziei, care nu ține cont de interacțiunea componentelor în soluție Una dintre manifestările acestei interacțiuni este difuzia ascendentă, adică fluxul unei componente spre o creștere a gradientului de concentrație Difuzia ascendentă și alte fapte ale redistribuirii complexe a componentelor devin clare dacă folosim conceptele de termodinamică a proceselor ireversibile, conform cărora, în cazul general, forța motrice a transferului de difuzie nu este gradientul de concentrație, ci gradientul potenţialul chimic p, la care fluxul de difuzie este proporţional: I = - Mdridh ( ) Legea lui Fick ( ) este aplicabilă numai unei soluții ideale în care fluxurile de difuzie ale diferitelor componente nu interacționează Potențialul chimic al componentei i într-o soluție reală depinde de activitatea sa termodinamică ap \u d M£t + RT Ip ai ( ) unde pJT este potențialul chimic într-o stare standard, în funcție doar de temperatură Activitatea într-o soluție reală determină potențialul chimic al unei componente în același mod în care determină concentrația acestuia într-o soluție ideală Dacă activitatea componentei a cincea este aceeași în secțiunile învecinate ale soluției, atunci nu va fi redistribuită Gradientul de activitate este forța motrice din spatele difuziei Următorul experiment clasic al lui Darken demonstrează rolul gradientului de activitate în apariția difuziei în sus Două plăci dens stivuite de aliaje Fe - , % C - , % Si și Fe - , % C - , % Mn au fost recoapte într-o stare monofazată După recoacere, concentrația de carbon a fost măsurată la distanțe diferite de la interfața dintre plăci (Fig ) În loc de o tranziție "normală" carbon din cel de-al doilea aliaj, unde concentrația lui este mai mare, la primul a avut loc o tranziție inversă - de la un aliaj cu , % C la un aliaj cu , % C Acest rezultat este explicat Distanța de la graniță, gt- Orez Fig Distribuția carbonului într-o probă compozită după recoacere la °C timp de zile (Dar-kei) Proba originală din stânga conținea , % C și , % Si, cea din dreapta , % C și , % Mn prin faptul că, în primul rând, siliciul crește, iar manganul scade, activitatea carbonului în austenită și, în al doilea rând, prin faptul că mobilitatea de difuzie a siliciului și manganului este cu multe ordine de mărime mai mică decât cea a carbonului În timpul recoacerii, manganul și siliciul nu au avut timp să se redistribuie, iar carbonul din soluția cu siliciu, unde activitatea sa a fost mai mare, diluat într-o soluție cu mangan până când activitățile carbonului de pe ambele părți ale limitei probelor nu au fost aliniate (cu o creștere a concentrației de carbon în austenită, activitatea acestuia crește) Dacă timpul de recoacere crește astfel încât concentrațiile de siliciu și mangan din ambele probe să fie egale, atunci și concentrația de carbon va fi aceeași Astfel, în cazul considerat, în timpul recoacerii, are loc mai întâi difuzia ascendentă a carbonului, iar apoi nivelarea O imagine similară poate fi observată în timpul recoacerii oțelului, în care există microvolume cu concentrații diferite de siliciu și alte elemente datorită segregării lor intracristaline În timpul recoacerii, la început, difuzia ascendentă rapidă a carbonului scade concentrația în microregiunile îmbogățite cu siliciu (activitatea carbonului este mai mare aici) și numai după recoacere pe termen lung, când gradientul de concentrație de siliciu dispare, concentrația de carbon se nivelează peste volumul boabelor de austenită Dacă omogenizarea nu a fost finalizată, atunci în zonele de austenită cu conținut ridicat de siliciu și, în același timp, cu emisii scăzute de carbon, se formează o structură de ferită în timpul răcirii, iar în zonele cu conținut scăzut de siliciu, perlită În consecință, recoacerea prin difuzie de o durată insuficientă nu numai că nu elimină, dar poate chiar spori concentrația și, odată cu aceasta, microeterogeneitatea structurală într-un aliaj multicomponent Pentru o analiză calitativă a posibilelor redistribuiri de difuzie în oțel, este util să știm că, de regulă, elementele care formează carbură scad, în timp ce elementele neformatoare cresc activitatea termodinamică a carbonului în austenită Modificări structurale secundare Concomitent cu principalele modificări structurale discutate mai sus și constituind esența omogenizării, pot apărea modificări laterale ale structurii, care trebuie luate în considerare la alegerea unui mod de tratament termic Creșterea cerealelor Într-un aliaj care suferă o transformare polimorfă, boabele grosiere pot crește în timpul omogenizării în regiunea fazei de temperatură înaltă Deci, în timpul recoacerii de omogenizare a oțelurilor aliate, care se efectuează la temperaturi ridicate, cresc boabe mari de austenită În lingouri, acest cereale este măcinat în timpul tratamentului sub presiune ulterior, iar piesele turnate modelate din oțel aliat, pentru a elimina consecințele nedorite ale supraîncălzirii, trebuie supuse recoacerii de al -lea fel sau normalizării pentru rafinarea cerealelor după recoacere de omogenizare (vezi § ) Coagularea fazelor în exces Dacă aliajul în stare de echilibru nu trebuie să fie monofazat, fazele în exces care nu sunt capabile să se dizolve complet la temperatura de omogenizare se pot coagula și rotunjită odată cu creșterea timpului de recoacere De exemplu, în aliajele de aluminiu, cristalele ramificate de siliciu Mg Si, care nu trece complet într-o soluție solidă, devin mai compacte la temperaturi de recoacere suficient de ridicate Forma unor faze în exces în oțelurile aliate se modifică în mod similar Eterogenizarea structurii Pentru a converti un exces de faze neechilibrate într-o soluție solidă, se alege o temperatură de recoacere de omogenizare astfel încât solubilitatea componentelor incluse în fazele în exces în metalul de bază să fie ridicată Într-un aliaj multicomponent la această temperatură, solubilitatea componentelor care nu intră în faze de neechilibru în exces și se află în soluția solidă principală după cristalizare se poate dovedi a fi scăzută Apoi, în timpul recoacerii de omogenizare, vor avea loc simultan două procese: dizolvarea unui exces de faze neechilibrate într-o soluție solidă nesaturată față de acestea, adică omogenizarea propriu-zisă a aliajului și separarea altor faze dintr-o soluție solidă suprasaturată față de acestea, adică eterogenizarea structurii Această* eterogenizare joacă un rol important în recoacerea de omogenizare a multor aliaje de aluminiu Majoritatea aliajelor de aluminiu conțin mangan, unele conțin zirconiu și crom Aceste elemente, în timpul cristalizării rapide a lingourilor de turnare continuă și a pieselor turnate cu pereți subțiri, intră complet sau parțial în soluția solidă pe bază de aluminiu Temperatura eutectică sau peritectică în sistemele binare corespunzătoare este apropiată de punctul de topire al aluminiului (în sistemul AI-Mn °C; Al-Zr °C; AI-Cr °C) Temperatura de recoacere de omogeizare a lingourilor de aliaj de aluminiu ( - °C) este mult mai mică decât temperaturile de echilibru eutectic și peritectic indicate, la care se observă solubilitatea limită a elementelor luate în considerare și solubilitatea lor de echilibru la - ° C este mult mai mic decât cel limitativ Astfel, în sistemele binare, solubilitatea la temperatura eutectică sau peritectică și la o temperatură de °C este de , și respectiv , % Mn; , şi , % Zr; , și , % Cr Prin urmare, în timpul recoacerii de omogenizare a lingourilor, compușii intermetalici care conțin elementele corespunzătoare sunt separați dintr-o soluție solidă suprasaturată cu mangan, crom și zirconiu Eterogenizarea structurii în timpul recoacerii de omogenizare poate afecta puternic comportamentul aliajului în timpul prelucrării ulterioare și proprietățile produselor De exemplu, descompunerea unei soluții de aluminiu suprasaturată cu mangan, crom și zirconiu în timpul recoacerii de omogenizare a lingourilor poate afecta amploarea efectului de presare (vezi § ) Aluminurile dispersate ale acestor metale de tranziție cresc temperatura la care aliajul recristalizează Dacă se dovedește a fi mai mare decât temperatura de încălzire pentru întărire, atunci produsul semifabricat deformat după tratamentul termic complet este obținut în stare recristalizată și, prin urmare, cu rezistență crescută Temperatură ridicată și expuneri lungi în timpul recoacerii de omogenizare a lingourilor provoacă coagularea produșilor de descompunere ai soluției suprasaturate și densitatea precipitatelor alcalinoase minds scade Ca urmare, temperatura de începere a recristalizării semifabricatelor deformate scade și, dacă se dovedește a fi mai mică decât temperatura de încălzire pentru întărire, atunci efectul de presare (rezistență crescută a materialului recristalizat) nu va apărea Astfel, pentru a asigura efectul benefic considerat al eterogenizării structurii lingourilor, este necesar să se aleagă modul de recoacere a acestora, care asigură finețea și densitatea necesare precipitatelor de aluminuri ale metalelor tranziționale Eterogenizarea structurii lingoului se poate dezvolta nu numai în timpul expunerii izoterme, ci și în perioada de răcire de la temperatura de recoacere Viteza de răcire a lingourilor în timpul recoacerii nu este de obicei reglementată În condiții de producție, cușca este răcită împreună cu cuptorul sau descărcată din cuptor și răcită în aer Pe măsură ce temperatura scade, solubilitatea în aluminiu a principalelor elemente de aliere (cupru, magneziu etc ) scade În timpul răcirii foarte lente a lingourilor, sunt precipitate particule grosiere de CuAl , faza S și alte faze Când sunt încălzite sub presiune, aceste precipitate grosiere nu se dizolvă complet, se întind în direcția deformației principale și reduc proprietățile mecanice, în special plasticitatea, pe direcția transversală Pentru a elimina aceasta și alte consecințe nedorite ale eterogenizării structurii, lingourile de aliaj de aluminiu trebuie răcite rapid de la temperatura de recoacere de omogenizare (în aer) întărire La răcirea lingourilor de oțeluri aliate de la temperatura de omogenizare recoacerea la aer În spirit, poate apărea întărirea completă sau parțială a straturilor de suprafață pentru martensită (de exemplu, în lingouri din oțeluri Kh N VA și KhN MA) Dacă defectele de suprafață ale lingoului (stropii sudate, pelicule, nisip, etc ) nu sunt îndepărtate cu calcar și lingourile sunt supuse decaparii, atunci este necesar să se efectueze înmuiere înaltă revenire după recoacerea de omogenizare Dezvoltarea porozității secundare Odată cu creșterea timpului de menținere în timpul recoacerii aliajelor de aluminiu turnate, uneori se dezvoltă porozitatea Deci, dacă în proba originală turnată de duraluminiu D fracția de volum a porilor a fost egală cu , %, atunci după recoacere la °C timp de ore a fost de , % Porozitatea care se dezvoltă atunci când aliajul este încălzit este numită secundară, spre deosebire de porozitatea primară formată în timpul cristalizării Cu cât temperatura de recoacere este mai mare, cu atât porozitatea secundară este mai mare Una dintre cauzele porozității secundare este eliberarea hidrogenului dintr-o soluție solidă suprasaturată cu acesta, care s-a format în timpul cristalizării rapide Un alt motiv poate fi efectul Kirkendall - inegalitatea fluxurilor de contradifuzie ale atomilor de diferite componente Odată cu mecanismul vacant al difuziei, în acele regiuni ale soluției solide din care pleacă atomii care se difuzează cel mai rapid, apar vacante în exces și apare porozitatea de difuzie Creșterea porozității în timpul recoacerii de omogenizare convențională este foarte mică în valoare absolută și este puțin probabil să afecteze în mod semnificativ proprietățile produselor, mai ales în cazurile în care porii sunt sudați în timpul deformării plastice la cald A § Modificarea proprietăţilor aliajelor în timpul recoacerii de omogenizare Aliaje turnate Principala modificare a proprietăților în timpul recoacerii de omogenizare este o creștere a ductilității aliajului turnat Atunci când alegeți un mod de recoacere a lingoului, indicatorii de plasticitate trebuie măsurați nu la temperatura camerei, ci la temperatura primei operațiuni de lucru la cald Dacă, de exemplu, lingourile de aliaj D sunt destinate presarii, atunci indicii de plasticitate ar trebui să fie determinați la o temperatură de presare de °C (vezi Fig ) Proprietățile mecanice ale turnării modelate rezultă din măsurați la temperatura de funcționare a piesei, de exemplu, temperatura camerei Pe măsură ce fazele fragile se dizolvă, plasticitatea crește și după terminarea dizolvării lor, aceasta încetează să se schimbe (vezi Fig ) Alungirea și contracția relativă a lingourilor din aliaj de aluminiu la temperaturi de deformare la cald crește cu un factor de , - ca urmare a omogenizării Dacă scopul recoacerii de omogenizare este de a crește plasticitatea, atunci timpul de dizolvare completă a excesului de faze de neechilibru poate fi luat ca timp optim de omogenizare Creșterea ductilității lingourilor de oțeluri aliate, aluminiu și alte aliaje reduce respingerea fisurilor în timpul primei operațiuni de prelucrare la cald prin presiune, vă permite să creșteți gradul de deformare, în special la primele reduceri, să creșteți rata de deformare, să îmbunătățiți starea marginilor (reduce defectele benzilor laminate la cald) Valoarea omogenizării este deosebit de mare pentru piesele turnate modelate, deoarece acestea nu sunt supuse deformării plastice, care rafinează structura Recoacerea de omogenizare ca operație independentă nu se aplică la piese turnate modelate din aliaje de aluminiu și magneziu Omogenizarea este inclusă organic în operația de încălzire pentru întărirea pieselor turnate modelate Această încălzire se realizează la temperaturi atât de ridicate și expuneri lungi încât cantitatea maximă de faze în exces posibilă în condiții de producție trece în soluția solidă Aliaje deformate Deși o schimbare radicală a structurii aliajului are loc în timpul formării la cald, nu este totuși suficientă eliminarea completă a influenței structurii turnate asupra fabricabilității acesteia în timpul prelucrării ulterioare la rece "Ereditatea" unei structuri turnate cu segregare dendritică nerezolvată se manifestă printr-o scădere a plasticității unui aliaj prelucrat la rece Acest lucru se explică prin faptul că în timpul lucrului la cald prin presiune, în ciuda șlefuirii puternice și a "amestecării" structurii, microneomogenitatea aliajului cauzată de segregarea dendritică nu este complet eliminată Omogenizarea lingoului, creșterea ductilității aliajului prelucrat la rece, îmbunătățește starea marginii benzilor laminate la rece, face posibilă reducerea recoacerilor intermediare și creșterea gradul de compresie in timpul laminarii la rece, imbunatateste stamp-! umflarea foii la ambutisare profunda Ereditatea structurii turnate este foarte stabilă și afectează proprietățile de serviciu ale produselor, în ciuda faptului că în ciclul tehnologic structura aliajului experimentează efecte atât de puternice, cum ar fi tratarea sub presiune, întărirea, revenirea și alte tipuri de prelucrare Deci, în oțelurile cu conținut ridicat de carbon aliate cu crom și wolfram, ca urmare a segregării dendritice, poate apărea un eutectic de carbură Acest fenomen se numește segregare a carburilor În produse, în ciuda laminarii la cald și întăririi, rămân acumulări grosiere de carburi eutectice În aceste locuri, lama sculei și suprafața de frecare a rulmentului cu bile se sfărâmă Omogenizarea lingoului nu numai că poate îmbunătăți, ci și înrăutăți unele proprietăți ale produsului finit De exemplu, omogenizarea la °C pentru o zi a unui lingot de duraluminiu de calitate D mărește alungirea relativă a foilor întărite și îmbătrânite cu câteva procente, dar în același timp reduce rezistența lor la tracțiune cu - MPa Motivul pentru o anumită scădere a rezistenței este comportamentul special al manganului în timpul omogenizării lingoului După cum sa menționat deja, la temperaturi de aproximativ ° C, solubilitatea manganului în aluminiu este relativ scăzută, iar soluția suprasaturată cu mangan formată în timpul cristalizării se descompune Eliberarea manganului din soluție în timpul omogenizării lingoului și coagulării particulelor intermetalice de mangan precipitate reduc oarecum rezistența foilor de duraluminiu recristalizate care au suferit un tratament termic complet (stingere și îmbătrânire) Recoacere de omogenizare are efectul cel mai vizibil și practic foarte important asupra plasticității, rezistenței la impact și caracteristicilor la oboseală ale produselor (benzi presate, profile, forjate etc ) de-a lungul fibrei, deoarece fazele fragile în exces sunt alungite de-a lungul direcției deformației principale Recoacerea de omogenizare a oțelurilor, care necesită un consum mare de combustibil și este însoțită de pierderi semnificative de metal la scară, este utilizată numai pentru oțelurile aliate de înaltă calitate pentru aplicații responsabile O modificare stabilă a rezistenței la tracțiune a aliajelor ușoare forjate cu - MPa este de interes practic, în timp ce pentru majoritatea oțelurilor o astfel de modificare poate fi ignorată treizeci cheniya (temperatura de recoacere este aleasă în intervalul SS) Dintre otelurile carbon, doar otelurile automate sunt supuse recoacerii de omogenizare Oțelurile cu tăiere liberă conțin o cantitate crescută de sulf, ceea ce îmbunătățește prelucrabilitatea (până la , - , % în loc de , - , % obișnuit) Sulful se segregă puternic la granițele granulelor în timpul cristalizării și provoacă fragilitate roșie în timpul rulării Recoacere prin omogenizare la °C elimină fragilitatea roșie a oțelului automat Lingourile din majoritatea aliajelor de aluminiu forjat sunt supuse recoacerii de omogenizare pentru a îmbunătăți lucrabilitatea prin presiune și a îmbunătăți proprietățile mecanice ale semifabricatelor Temperatura de recoacere, de obicei în intervalul - °C, este aleasă în funcție de gradul aliajului și de tipul semifabricatelor Lingourile de aliaje de magneziu forjat sunt omogenizate la - °C în același scop ca și lingourile de aliaje de aluminiu Omogenizarea este adesea combinată cu operația de încălzire a lingourilor înainte de tratarea sub presiune, crescând expunerea în cuptor Dacă recoacerea de omogenizare face posibilă creșterea semnificativă a vitezei de tratament sub presiune, de exemplu, presarea, atunci costurile implementării sale sunt întotdeauna mai mult decât plătite, deoarece productivitatea preselor costisitoare și complexe este crescută § Omogenizare cu încălzire peste temperatura unui solidus de neechilibru În unele cazuri, gradul de omogenizare efectuat la temperaturi în apropierea solidului de neechilibru, dar sub acesta, poate fi insuficient În acest caz, completitatea necesară a omogenizării fie nu este atinsă deloc, fie este atinsă cu expuneri atât de lungi care sunt inacceptabile în producție În plus, este întotdeauna de dorit să se reducă timpul de omogenizare Prin urmare, este foarte tentant să se efectueze recoacere de omogenizare la temperaturi peste solidul de neechilibru O astfel de recoacere cu încălzire deasupra dezechilibrului, dar sub solidus de echilibru este utilizată în industrie pentru lingourile din unele aliaje de aluminiu De obicei, recoacerea lingourilor de aliaj de aluminiu comerciale deasupra solidului de neechilibru ridică îngrijorări din cauza posibilității de supraardere (vezi § ) În acest sens, să luăm în considerare condițiile în care se află lingoul în timpul recoacerii de omogenizare la o temperatură tura deasupra dezechilibrului, dar sub solidusul de echilibru, de exemplu, la o temperatură t\ din Fig O soluție solidă pe bază de aluminiu la o temperatură A este nesaturată în raport cu incluziunile neechilibrate ale topiturii Elementul de aliere din topitură (cuprul) se va difuza în soluția de aluminiu, iar incluziunile neechilibrate ale topiturii se vor dizolva Astfel, încălzirea deasupra neechilibrului, dar sub solidusul de echilibru nu provoacă supraardere în timpul topirii, deoarece regiunile de topire dispar în timpul expunerii izoterme în timpul recoacerii de omogenizare Mulți pro- Orez Fig Diagrama stării AI-Cu: a - aliaj solidus neechilibrat AI - , % Cu; b este solidul de echilibru al aliajului AI- , % Cu; L este temperatura de omogenizare În aliajele industriale, eutecticul de neechilibru este absorbit deja în timpul încălzirii lingoului la temperatura de omogenizare Arsurarea datorată oxidării intergranulare nu este periculoasă deoarece, în primul rând, există o peliculă densă de oxid pe suprafața lingoului din aliaj de aluminiu și, în al doilea rând, posibila oxidare intergranulară într-un strat subțire de suprafață nu va afecta proprietățile lingoului (spre deosebire de depozitare, sârmă și alte produse de secțiune subțire) Procesele de omogenizare în timpul recoacerii cu încălzire deasupra punctului solidus de neechilibru decurg mult mai repede decât în timpul recoacerii convenționale sub solidus De exemplu, în duraluminiu D , temperatura solidului de neechilibru este de aproximativ °C, iar cea a solidului de echilibru este de aproximativ °C Timpul de dizolvare al unui exces de faze neechilibrat într-un lingou industrial cu diametrul de mm la o temperatură de recoacere de °C este de , ori mai mic decât la °C Motivul pentru accelerarea puternică a omogenizării în timpul recoacerii cu încălzire la temperaturi peste solidul de neechilibru nu este prezența unei faze lichide, ci o creștere a coeficienților de difuzie ai elementelor de aliere cu creșterea temperaturii Veriga principală în dizolvarea fazelor de sub și de deasupra solidului de neechilibru este îndepărtarea prin difuzie a atomilor elementelor de aliere de la interfață în zona centrală a celulei dendrite În sine, trecerea prin punctul solidus nu este critică în ceea ce privește procesul de omogenizare, dar o creștere a temperaturii de recoacere chiar și cu - K poate, de exemplu, dubla brusc, crește coeficienții de difuzie Omogenizarea la temperaturi peste solidus de neechilibru reduce semnificativ durata recoacerii, ceea ce asigură plasticitatea tehnologică necesară în timpul tratamentului sub presiune Pentru unele aliaje, este posibilă creșterea reducerilor și a vitezei de prelucrare, de exemplu, viteza de presare În plus, ductilitatea semifabricatelor deformate crește, în special la nivelul fibrei Principalul dezavantaj al recoacerii cu încălzire peste temperatura solidului de neechilibru este dezvoltarea mult mai rapidă a porozității (Fig ) La motivele care provoacă dezvoltarea porozității în timpul recoacerii obișnuite (vezi Sec ), aici putem adăuga și următoarele (după E D Zakharov) Soluție solidă pe bază de aluminiu pentru cristalizarea rapidă a lingoului saturat cu hidrogen Solubilitatea hidrogenului într-o topitură este mult mai mare decât în cristale și, prin urmare, hidrogenul dintr-o soluție solidă suprasaturată cu acesta se grăbește în faza lichidă, care apare atunci când lingoul este încălzit peste punctul solidus de neechilibru Cristalul izoterm relativ lent ulterior Orez Fig Dependența fracției de volum a porilor V de durata recoacerii duraluminului DI la temperaturi sub și peste solidusul de neechilibru ( °C) (I I Novikov, V S Zolotorevsky, A V Kurbatova) zarea neechilibru topirea incluziunilor duce la eliberarea de hidrogen din acesta, care formează pori de gaz Nu a fost încă stabilit cu precizie dacă acești pori pot fi sudați complet în timpul deformării la cald a lingoului și ce efect au asupra proprietăților de serviciu ale produselor Prin urmare, recoacerea de omogenizare cu încălzire peste temperatura solidului de neechilibru, numită omogenizare "la temperatură înaltă" în tehnologia aliajelor de aluminiu, ar trebui utilizată numai după testare atentă, folosind inclusiv posibilele consecințe nedorite I I Novikov Capitolul II RECRISTALIZARE ȘI RECRISTALARE PRE-RECRISTALIZARE Recoacere prin recristalizare este un tratament termic al unui metal sau aliaj deformat în care recristalizarea este procesul principal Recoacere pre-recristalizare este un tratament termic al unui metal sau aliaj deformat, în care procesul principal este recuperarea Ambele tipuri de tratament termic sunt utilizate mai des după lucrul la rece § Modificarea structurii metalului în timpul prelucrării la rece prin presiune Deformarea plastică provoacă modificări structurale ale metalului, care includ o modificare a formei cristalitelor, a orientării lor cristalografice în spațiu și a structurii interne a fiecărui cristalit Modificarea formei granulelor și a orientării cristalografice Forma piesei de prelucrat în timpul tratamentului sub presiune se modifică sub acțiunea forțelor externe datorită deformării plastice a fiecărui cristalit în conformitate cu schema deformațiilor principale Principala modificare a formei cristalitelor este că acestea se întind în direcția tensiunii principale de tracțiune (de exemplu, în direcția de rulare sau de tragere) Odată cu creșterea gradului de deformare la rece, boabele sunt din ce în ce mai alungite, iar structura devine fibroasă Sub deformare plastică, rețelele cristaline ale granulelor capătă o orientare spațială preferențială - apare o textură de deformare Aceasta este una dintre cele mai importante consecințe ale direcției cristalografice de alunecare în fiecare bob de-a lungul anumitor planuri și direcții ale rețelei spațiale, care se rotesc în mod regulat în raport cu axele de deformare ale produsului De exemplu, atunci când un singur cristal este întins, direcția de alunecare se apropie de axa de întindere Natura texturii de deformare depinde de tipul și condițiile tratamentului cu presiune (în principal de modelul deformațiilor principale), de tipul rețelei cristaline și de energia defectelor de stivuire Textura desenului axial este caracterizată printr-o direcție cristalografică paralelă cu axa firului, în jurul căreia grătarul poate fi rotit în mod arbitrar Tip grilă G c k O c k g p Textura + În metale cu g c Rețeaua are o textură dublă: în unele cristale, direcția este setată paralelă cu axa firului, iar în altele, De exemplu, după tragerea cu compresie, % din orientările și din sârmă de cupru au și, respectiv, % din toate cristalele din aluminiu și % Textura de rulare este caracterizată printr-un plan cristalografic și o direcție paralelă cu planul și, respectiv, cu direcția de rulare (Tabelul ) În metale cu g c k Tipul de textură a rețelei depinde de energia defectului de stivuire Materialele cu energie de defect de stivuire scăzută (argint, alamă a cu un conținut ridicat de zinc, oțel inoxidabil austenitic) diferă puternic în componentele texturate de metalele cu energie de defect de stivuire medie (cupru) și mare (aluminiu) Analiza cu raze X fixează aspectul unei texturi de deformare la rece la reduceri de - % In defor- Tabelul Texturi rulante р { } g c c Cu { } { } + + { } g c c Ag, L , X H { } O c c a-Fe { } + + { } { } g p Mg - { } - * Într-un metal placat, nu toate cristalele au o orientare preferată ideală În general, pe măsură ce gradul de deformare crește, componentele texturii devin mai pronunțate Modificarea structurii interne a boabelor Până la % din munca cheltuită la deformarea la rece este absorbită de metal (restul este disipat sub formă de căldură) Energia acumulată în metal este "întârziată" sub forma energiei defectelor rețelei cristaline formate în timpul deformării plastice, precum și sub formă de energie elastică de deformare în cazul unor tensiuni reziduale (a se vedea Cap III despre acestea) Cea mai importantă modificare a structurii interne a fiecărui cristalit în timpul deformării la rece este o creștere a densității dislocației (raportul dintre lungimea totală a dislocațiilor și volumul de metal) Într-un metal policristalin bine recoapt, densitatea de dislocare este IO -IO cm- , cu deformare la rece crește cu câteva procente până la IO - cm- , iar cu deformare puternică (cu - % sau mai mult) - până până la -IO cm- În consecință, densitatea luxațiilor în timpul lucrului la rece prin presiune poate crește cu cinci până la șase ordine de mărime (!) Odată cu deformarea plastică, crește și concentrația de goluri generate de pragurile dislocațiilor șuruburilor de alunecare În procesele de formare a structurii în timpul recoacerii unui metal prelucrat la rece, un rol extrem de important îl joacă diferitele tipuri și origini ale modificărilor locale de orientare a rețelei cristaline care apar ca urmare a deformării plastice Până în prezent, s-au acumulat informații foarte detaliate cu privire la astfel de modificări ale orientării în interiorul granulelor unui material policristalin după tratarea sub presiune cu reduceri medii și mari, care prezintă un mare interes practic Aceste schimbări în orientarea rețelei cristaline sunt discutate mai jos Structura celulară În majoritatea metalelor, deja la grade scăzute de deformare ( - %), începe să se formeze o structură celulară: dislocațiile sunt redistribuite în volumul de cereale în așa fel încât încurcăturile lor să formeze pereți (limite) neclare care înconjoară regiunile, în interiorul cărora densitatea Orez Structura celulară a bronzului crom-zirconiu ( , % Cr, , % Zr) după întindere cu % Micrografie electronică, folie X (V M Rozenberg, A I Novikov) sunt vizibil mai puține luxații decât în pereți (Fig ) Dimensiunea medie a unor astfel de celule este de aproximativ , - µm, iar grosimea peretelui lor este cu un ordin de mărime mai mică Odată cu creșterea gradului de deformare în regiunea deformărilor medii și mari, dimensiunea celulelor se modifică puțin, iar densitatea dislocațiilor în limitele lor neclare crește Din cauza unui exces de luxații ale aceluiași semn în perete, celulele adiacente sunt orientate greșit la unghiuri de până la - ° Direcția de rotație la granițele dintre diferite celule învecinate este diferită și, prin urmare, în general, cu o structură celulară, nu se obține o schimbare macroscopică a orientării cristalitei Nu există nicio corelație între structura celulară din cea mai mare parte a granulelor și liniile de alunecare, care sunt urme de dislocații care apar pe suprafața metalică pre-lustruită Distanța dintre liniile de alunecare este cu un ordin de mărime mai mică decât dimensiunea celulelor substructurii de dislocare Aceasta și alte fapte indică faptul că structura celulară se dezvoltă ca urmare a proceselor de relaxare de redistribuire a dislocațiilor în cea mai mare parte a cristalitului în condițiile în care alunecarea dislocațiilor devine mai dificilă pe măsură ce densitatea lor crește În timpul formării unei structuri celulare, dislocațiile se redistribuie cu participarea obligatorie a cross-slip În aliajele cu energie de defect de stivuire foarte scăzută (a-alamă cu % Zn, oțel inoxidabil austenitic etc ), alunecarea încrucișată este atât de dificilă încât nu apare o structură celulară În astfel de materiale, luxațiile întinse formează grupuri plate în planurile lor de alunecare Warp și benzi de tranziție Într-un material policristalin, fiecare bob este deformat sub acțiunea sarcinilor aplicate extern cu interacțiune complexă simultană cu boabele care îl înconjoară În acest caz, secțiunile adiacente ale aceluiași bob pot fi forțate să se rotească diferit (în direcții opuse sau în grade diferite în aceeași direcție) Ca rezultat, secțiunile adiacente dintr-un singur bob se pot dovedi a fi desfășurate reciproc cu zeci de grade De exemplu, în aluminiul policristalin cu o reducere de %, s-au observat orientări greșite de până la ° într-un singur fir Zonele în care orientarea se schimbă ușor, dar care ele însele sunt rotite la unghiuri mari în raport cu zonele similare învecinate ale aceluiași cristal, se numesc benzi de deformare În aluminiu Orez Benzi de deformare (FS) întinse de-a lungul direcției de rulare și benzi de forfecare (TS) situate la un unghi de - ° față de direcția de rulare într-un aliaj de aluminiu cu % Mg , % Ti și , % Zr după laminare la rece cu reducere de % Sectiune oxidata, lumina polarizata (V V Istomin): R este direcția de rulare; /V este normala planului de rulare În aliajele miniaturale și de aluminiu, benzile de deformare sunt detectate contrastant la microscop cu lumină pe secțiunile oxidate: în funcție de orientarea cristalografică a substratului, filmul transparent de oxid în lumină polarizată are o culoare diferită Benzile de deformare la reduceri medii si mari sunt alungite pe sensul de rulare (Fig ) Dacă (un caz mai rar) orientarea rețelei în cristal este aceeași pe ambele părți ale benzii de deformare, atunci se numește bandă de falie (vezi Fig a) Granița dintre benzile de deformare adiacente este ea însăși o regiune de lățime mai mare sau mai mică în care orientarea se schimbă de la o bandă de deformare la o bandă adiacentă Această zonă se numește zonă de tranziție Sub un microscop cu lumină, benzile de tranziție sunt văzute ca linii subțiri sau ca limite ale regiunilor cu contrast diferit Prin urmare, metalografic, pot nu diferă de limitele boabelor alungite În general, diferența structurală dintre granule și benzi de deformare, datorită orientării greșite la fel de mare față de granulul și respectiv banda adiacente, constă doar în structura diferită a limitei Transmiterea căderilor subțiri într-un microscop electronic a arătat că banda de tranziție dintre benzile de deformare în sine constă dintr-un grup de microbenzi cu aproape paralele Orez Micro dungi (marcate cu litere) în banda de tranziție din cupru după laminare la rece cu o reducere de % Micrografie electronică, folie (Ridha și Huchinson): R este direcția de rulare; "V este normal pentru planul de rulare marginile lelny (Fig ) Aceste limite - doi pereți de dislocare plani paraleli - sunt în planul { } în cupru și în planul { } în fier Sh i- Lățimea microbenzilor este de aproximativ , - , μm, iar lungimea poate fi de zeci de micrometri Microbanda în sine de-a lungul lungimii sale constă din fragmente ușor dezorientate (nu mai mult de - °) separate de sublimite transversale Microbenzile sunt alungite de-a lungul benzii de tranziție, adică de-a lungul direcției de rulare la reduceri mari În secțiunea transversală a benzii de tranziție este plasat de la două până la zece până la cincisprezece microbenzi Microbenzile învecinate sunt orientate greșit la unghiuri de cel mult ° și este foarte important ca virajul dintre ele într-o bandă de tranziție dată să aibă același semn, adică orientarea greșită se acumulează atunci când se deplasează de la o margine a benzii de tranziție la alta De exemplu, în cuprul laminat cu o reducere de °/o, unghiul mediu de orientare greșită a microbenzilor învecinate este de °, iar un grup de zece astfel de microbenzi provoacă o orientare greșită între benzile de deformare de ° Motivele și mecanismul formării microbenzilor nu au fost stabilite Microbenzile sunt un element independent al substructurii Ele nu se formează ca urmare a alungirii celulelor pe măsură ce gradul de deformare crește; prin urmare, este inadecvat să se numească microbenzi celule alungite, așa cum se întâmplă uneori Microbenzile separate apar în stadiile incipiente ale deformarii simultan cu formarea celulelor echiaxiale Există dovezi că liniile de forfecare de pe suprafața sa sunt direct legate de microbenzile din cea mai mare parte a cristalului Pe măsură ce gradul de deformare crește, numărul de microbenzi crește La deformări mari, formează grupuri Microbenzile individuale și grupările lor sunt rotite, devenind paralele cu planul de rulare Celulele echiaxiale ușor schimbătoare rămân între microbenzi Între microbandă și regiunea celulelor echiaxiale adiacente acesteia, unghiul de orientare greșită nu depășește câteva grade În soluțiile solide cu o energie de defect de stivuire foarte scăzută, microbenzile, precum celulele echiaxiale, nu se formează în timpul deformării, deoarece formarea lor este cel mai probabil asociată cu dezvoltarea alunecării încrucișate Benzi de forfecare Cu reduceri de circa % la metalele cu un g c la si despre c Cu un grătar într-o secțiune care trece prin direcția de rulare și normala la planul de rulare, prin selectarea unui gravant, este posibil să se dezvăluie un sistem de benzi paralele situate la un unghi de - ° față de direcția de rulare Se numesc benzi de forfecare (Fig ) În planul de rulare, acestea sunt perpendiculare pe direcția de rulare Este adesea posibil să se observe două sisteme de benzi de forfecare dispuse sub forma unui "os de pește" sau care se intersectează reciproc dungi forfecarea, spre deosebire de benzile de tranziție, poate traversa limitele granulelor, iar la reduceri foarte mari trec prin toată grosimea foii Benzile de forfecare sunt numite astfel deoarece sunt zone de localizare puternică a deformării prin forfecare La reduceri de peste %, aproape toată deformarea plastică este concentrată în aceste benzi Benzile de forfecare au o lățime de aproximativ µm și constau din microbenzi separate prin limite cu un unghi mic (Fig } Orez Benzi de forfecare în cupru după laminare la rece cu o reducere de % (Ridha și Huchinson): R este direcția de rulare; N este normala planului de rulare Orez Microbenzi într-o bandă de forfecare dintr-un aliaj de aluminiu cu % Mg , % Ti și , % Zr după laminare la rece cu reducere de % Micrografie electronică, folie (V V Istomin): R este direcția de rulare; N este normala planului de rulare Astfel, odată cu creșterea gradului de deformare la rece, densitatea dislocațiilor și concentrarea locurilor vacante, apar zone cu dezorientare locală a rețelei cristaline (benzi de deformare și tranziție, benzi de forfecare); la o energie de defect de stivuire nu prea scăzută, se formează microbenzi și se formează o structură celulară Conceptul de "shear band" (shear bană) nu trebuie confundat cu conceptul de "slip band" (slip bând) planuri de alunecare adiacente active - Pe fig ilustrează schematic trăsăturile caracteristice ale structurii unui metal puternic deformat cu energie de defect de stivuire medie sau mare, discutată mai sus O structură celulară este prezentată în interiorul benzilor de deformare, iar microbenzile sunt afișate în interiorul benzilor de tranziție și de forfecare Orez Schema structurii unui fir de metal laminat la rece cu o bandă de deformare mn (BP), benzi de tranziție (TP) și o bandă de forfecare (TS): D este direcția de rulare; N este normala planului de rulare § Modificarea proprietăților metalului în timpul prelucrării la rece prin presiune Întărire Întărirea este de obicei înțeleasă ca întărire în timpul tratamentului cu presiune Într-un sens mai larg, întărirea este un set de modificări structurale și modificări asociate ale proprietăților în timpul deformării plastice Odată cu creșterea gradului de deformare la rece, indicatorii rezistenței la deformare (rezistența la tracțiune, limita de curgere și duritatea) cresc, iar indicatorii de plasticitate (alungirea și îngustarea relativă) scad (Fig ) Când metalul este deformat cu un grad de deformare mai mare de - %, rezistența temporală Dependența duraluminei mecanice D de gradul în timpul laminarii la rece Orez proprietăți sertizare w (A V Tretiakov, K M Radchenko) Rezistența și duritatea cresc, de obicei, cu un factor de unu și jumătate, de două, și uneori chiar de trei ori, în funcție de natura metalului și de tipul de tratament sub presiune Deformațiile mici (până la %) au, de regulă, un efect mult mai puternic asupra limitei de curgere decât asupra rezistenței la tracțiune La grade mari de deformare la unele aliaje, limita de curgere poate crește cu un factor de - sau mai mult Alungirea relativă scade brusc chiar și la deformații relativ mici (vezi Fig ) Deformarea severă, care mărește rezistența la tracțiune și duritatea cu un factor de , - , reduce alungirea cu un factor de - și uneori cu un factor de - sau mai mult O creștere a rezistenței la deformare și o scădere a plasticității cu o creștere a gradului de deformare preliminară la rece apar ca urmare a creșterii densității dislocațiilor În metalul călit la lucru, din cauza densității crescute a luxațiilor, alunecarea celor existente, precum și generarea și alunecarea luxațiilor "proaspete", este dificilă Limitele celulelor și subgranulelor servesc drept bariere în calea alunecării Scăderea între ele (scăderea dimensiunii celulelor) contribuie la întărire cu creșterea gradului de reducere Electronii de conducere sunt împrăștiați prin defecte punctuale și dislocații Prin urmare, o creștere a numărului de defecte ale rețelei în timpul deformării plastice la rece determină o creștere a rezistenței electrice În timp ce proprietățile mecanice la deformații mari se modifică de câteva sau zeci de ori, rezistența electrică a metalelor pure crește de obicei cu - %, În aliaje, în timpul deformării la rece se observă modificări ale rezistenței electrice de diferite mărimi și chiar diferite în semn dislocari, distante prin aceste bariere În multe aliaje care conțin metale de tranziție, inclusiv aliajele de nicrom utilizate pe scară largă în industrie, cromel (Ni - Cr), alumel (Ni - Cr - Al - Mn - Si) și nichel-argint (Cu - Ni - Zn), apare după cum urmează, numit Stare K, caracterizată prin rezistență electrică crescută în comparație cu rezistența electrică cu o distribuție uniformă statistic a atomilor într-o soluție solidă Apariția stării K se explică prin redistribuirea de difuzie a atomilor, în care numărul de legături între atomi de diferite tipuri devine mai mare decât într-o soluție solidă dezordonată statistic Cea mai caracteristică trăsătură a stării K este o scădere semnificativă a rezistenței electrice în timpul deformării la rece Acest lucru se datorează faptului că, în timpul deformării la rece, distribuția atomilor de diferite tipuri caracteristice stării K este încălcată, iar aliajul este transferat în starea unei soluții solide dezordonate Anizotropia proprietăților Proprietățile metalului prelucrat la rece sunt diferite în direcții diferite Anizotropia proprietăților se datorează a două motive: structura fibroasă și textura de deformare Pe lungimea probei discontinue tăiate de-a lungul fibrei, numărul de granițe este mult mai mare decât în proba tăiată de-a lungul fibrei Impuritățile și incluziunile nemetalice, cum ar fi peliculele de oxid, sunt concentrate la granițele granulelor Desigur, proprietățile mecanice ale metalului de-a lungul și de-a lungul fibrei sunt diferite Așadar, în controlul semifabricatelor obținute prin tratare sub presiune, există probe "comunite" și "transversale" și, în consecință, proprietăți "comunite" și "transversale" În mod obișnuit, ductilitatea și rezistența la impact pe probele transversale sunt mai mici decât pe cele de capital propriu Fiecare cristalit este anizotrop, proprietățile sale depind de direcția cristalografică Într-un metal cu o orientare haotică a cristalelor, proprietățile în toate direcțiile sunt mediate statistic Un astfel de metal este cvasiizotrop Într-un metal texturat cu o orientare preferată a cristalului, există direcții de-a lungul cărora unele proprietăți sunt îmbunătățite, iar altele sunt slăbite Prin urmare, textura deformării determină anizotropia proprietăților § Modificări ale structurii la recoacere pre-recristalizare Prelucrarea la rece aduce metalul într-o stare de neechilibru cu o energie Gibbs crescută Metalul întărit la lucru tinde să treacă spontan la o stare mai echilibrată cu o energie Gibbs mai mică Procesele de reducere se reduc în principal la o scădere a numărului total de defecte ale rețelei cristaline și la redistribuirea lor în cristalite cu formarea mai multor configurații de echilibru Aceste procese sunt efectuate de atomii în mișcare, iar temperatura are o influență decisivă asupra lor Pentru majoritatea metalelor și aliajelor industriale, cu excepția celor fuzibile, la temperatura camerei mobilitatea atomică este insuficientă pentru a asigura desfășurarea activă a proceselor de reducere care reduc energia Gibbs a materialului întărit Pentru a elimina parțial sau complet întărirea într-un timp practic acceptabil, este necesar să se efectueze încălzire - recoacere după prelucrarea la rece prin presiune În funcție de temperatura și durata recoacerii, în metalul prelucrat la rece apar diverse modificări structurale, care sunt împărțite în procese de recuperare și procese de recristalizare După încălzirea metalului întărit prin lucru la temperaturi omoloage comparativ scăzute (pentru metale de puritate obișnuită sub ~ , Tm), nu se observă modificări în forma și dimensiunea granulelor deformate la microscop cu lumină și nu se găsesc granule noi, recristalizate Cu toate acestea, o astfel de recoacere pre-recristalizare determină o schimbare vizibilă a unor proprietăți ale metalului și, cu ajutorul analizei de difracție cu raze X, microscopiei electronice și a altor metode directe și indirecte, sunt înregistrate modificări în structura internă a granulelor deformate Totalitatea oricăror procese spontane de modificare a densității și distribuției defectelor în cristalele deformate înainte de debutul recristalizării se numește revenire Acest termen colectiv, referindu-se la fenomene foarte diferite în mecanismul lor, este folosit datorită faptului că unele proprietăți ale întăritei Temperatura omologică sau corespunzătoare este raportul dintre o temperatură dată și temperatura de la începutul topirii la scară absolută metalul în timpul recoacerii pre-recristalizare revine parțial sau complet la valorile proprietăților înainte de deformarea la rece Dacă întoarcerea are loc fără formarea și migrarea sublimitelor în interiorul boabelor deformate, atunci se numește întoarcere de primul fel sau odihnă Dacă se formează limite cu unghi mic și migrează în interiorul cristaliților deformați în timpul întoarcerii, atunci se numește întoarcere de al doilea fel sau poligonizare Odihnă Cunoștințele noastre despre mecanismul de relaxare se bazează în principal nu pe observații structurale directe ale comportamentului defectelor cristaline, ci pe rezultatele studierii Ticuri ale modificărilor rezistenței electrice, eliberarea energiei acumulate în timpul întăririi și altele gie Schema modificărilor proprietăților fizice în timpul repausului pălărie): unele date indirecte Rata de repaus este maximă în momentul inițial și scade continuu odată cu creșterea timpului de reținere izotermă (Fig ) O trăsătură caracteristică a restului este absența unei perioade de incubație Schimbarea proprietăților începe chiar de la începutul recoacerii Rata de scădere sau creștere (DR) a unei proprietăți poate fi luat invers proporţional cu timpul de odihnă d^X/dx = KJx, ( ) unde K este o constantă pentru o temperatură dată, în funcție de energia de activare a procesului Q în conformitate cu ecuația Arrhenius: K \u d Lehr (-C / /? G) ( ) Restul este cea mai scăzută varietate de temperatură dintre toate fenomenele de tranziție spontană a metalului întărit la o stare mai echilibrată Experimentele cu cuprul și aurul deformate la temperatura heliului lichid au arătat că scăderea rezistenței electrice începe deja la o temperatură de aproximativ - °C Odată cu creșterea temperaturii, există mai multe inflexiuni pe curba modificării rezistenței electrice, indicând diferite etape de repaus, diferite mecanisme ale proceselor de reducere a energiei acumulate în timpul deformării Aceste procese includ redistribuirea defectelor punctuale și o scădere a concentrației acestora, care este excesivă față de echilibrul pentru o anumită temperatură Atomii interstițiali se anihilează la dislocarea marginilor și la întâlnirea locurilor libere Locurile vacante migrează către dislocații și granițe de cereale și se anihilează aici Alte procese de repaus sunt rearanjarea luxațiilor și anihilarea reciprocă a luxațiilor diferitelor semne La boabele deformate, dislocațiile sunt distribuite neuniform În timpul recoacerii, datorită activării termice, alunecarea simplă și transversală și târârea dislocațiilor pe distanțe scurte conduc la o astfel de rearanjare a acestora, încât vârfurile de energie sunt netezite În timpul rearanjamentelor, luxațiile de diferite semne se întâlnesc și se anihilează, iar densitatea totală a luxațiilor scade oarecum În stadiul de repaus, toate deplasările dislocațiilor sunt de natură locală Observarea directă a structurii de dislocare la temperatura camerei în folie de aluminiu deformată direct la microscop electronic a arătat că în timpul repausului are loc doar o ușoară redistribuire a dislocațiilor, iar densitatea de dislocare nu scade semnificativ În metalele și aliajele tehnice, dislocațiile sunt fixate de impurități, ceea ce complică și mai mult mișcarea acestora în intervalul temperaturilor de repaus Aparent, după prelucrarea la rece prin presiune, cea mai importantă modificare structurală în timpul restului metalelor și aliajelor de puritate tehnică este scăderea concentrației în exces a locurilor libere Rata de absorbție a defectelor punctiforme în exces depinde de temperatură și de energia de activare a difuziei Energia de activare a difuziei Q în metale crește liniar odată cu creșterea temperaturii de topire Luând Q=aTn^ obținem că exp(-Q//?T)=exp(-aTpl/#T) Prin urmare, valoarea exp(-Q/RT) ar trebui să fie aproximativ aceeași pentru toate metalele la o temperatură egală cu aceeași fracțiune a temperaturii de topire Prin urmare, în conformitate cu ecuațiile ( ) și ( ), rata de repaus la aceeași temperatură omologică pentru diferite metale este aproximativ la același nivel Cu cât temperatura de topire este mai mare, cu atât temperatura de recoacere trebuie să fie mai mare pentru a obține același efect de repaus Deci, în cupru și nichel laminate la rece majoritatea golurilor în exces care apar în timpul deformării dispar în timpul repausului la , respectiv °C Aceste temperaturi corespund unei temperaturi omoloage de , Tm Pentru aluminiu, temperatura camerei este mai mare pe scara omoloagă ( , Tm) Prin urmare, după deformarea la rece a aluminiului, odihna la temperatura camerei duce la dispariția aproape completă a tuturor locurilor libere în exces Atomii de impurități și elementele de aliere pot deveni capcane pentru defecte punctiforme De exemplu, energia distorsiunilor rețelei în jurul unui atom de impuritate scade dacă un loc liber intră în regiunea distorsiunilor Câștigul de energie asigură atracția reciprocă a vacantei și a atomului de impuritate Pe lângă elastic, există și o atracție electrostatică între ele Atomii de impurități și elementele de aliere din soluția solidă, împiedicând mișcarea locurilor libere, reduc rata de relaxare Poligonizarea Lauegrama unui singur cristal deformat este caracterizată de asterism - alungirea radială a petelor de raze X Asterismul se datorează faptului că orientarea rețelei într-un cristal deformat, de exemplu, îndoit, se schimbă continuu, iar reflexiile corespunzătoare de raze X se dovedesc a fi neclare Recoacerea în anumite condiții duce la divizarea spotului difuz într-un număr de pete, în timp ce contururile generale ale fiecărei puncte de asterism inițiale sunt păstrate Acest efect, descoperit pentru prima dată de S T Konobeevsky și I I Mirer în în timpul recoacerii cristalelor de sare gemă îndoite, poate fi interpretat ca o separare spontană a cristalului în timpul întoarcerii în fragmente (blocuri) ușor dezorientate, în interiorul cărora sunt îndreptate planurile cristalografice Fiecare bloc oferă propria sa reflectare clară asupra Lauegramului Distanțele mici dintre aceste reflecții și păstrarea contururilor generale ale spotului de asterism original indică o mică orientare unghiulară greșită a blocurilor Pentru a caracteriza recoacerea pre-recristalizare, în care boabele de metal sunt subîmpărțite în părți care diferă ușor unele de altele în orientarea cristalografică, în E F Bakhmetiev, A A Bochvar, G S Zhdanov și Ya S Umansky au propus numele "întoarcerea celui de-al doilea fel" " în contrast cu revenirea primului fel, care nu este însoțită de formarea subgranelor În , fizicianul metalelor englez R Kahn a descoperit că un singur cristal îndoit de zinc se rupe în blocuri în timpul recoacerii, iar axa curbilinie a cristalului îndoit se rupe în segmente care sunt laturile poligoanelor Acest fenomen a fost numit poligonizare (poligon - poligon) Teoria luxațiilor a făcut posibilă explicarea mecanismului de poligonizare Îndoirea reziduală a cristalului este asociată cu un exces de luxații de margine de același semn (Fig a) Planurile atomice verticale incomplete corespunzătoare, care se extind până la fața superioară a cristalului, acționează ca niște pene care îndoaie cristalul La recoacerea luxaţiei Orez Schema de poligonizare: (a) distribuția aleatorie a dislocațiilor marginilor într-un cristal îndoit; b - pereţi de dislocare după poligonizare de același semn sunt redistribuite și aliniate una peste alta în pereți (Fig , b) În acest caz, sub regiunea de rarefacție de la o luxație există o regiune de îngroșare de la o altă luxație, iar câmpurile de tensiuni elastice ale dislocațiilor sunt în mare măsură compensate reciproc Peretele luxațiilor nu are un câmp de stres cu rază lungă În consecință, formarea pereților de dislocare este un proces favorabil energetic care ar trebui să se desfășoare spontan, dar activarea termică este necesară pentru dezvoltarea sa Pereții de dislocare într-un cristal îndoit sunt formați ca urmare a unei combinații de procese de alunecare și anti-alunecare I I Novikov furaj de luxații Dintr-o simplă comparație a Fig , a și b, se poate observa că dislocațiile nu pot fi instalate una peste alta sub forma unui perete vertical doar prin alunecare în planuri orizontale Aceasta necesită cățărare, și constă în completarea sau dizolvarea marginilor planurilor atomice incomplete și este asigurată de un proces de difuzie lent Rata de urcare, cel mai lent proces, determină viteza cu care dislocațiile se aliniază în pereți Un perete de dislocații de același semn este o limită cu unghi mic care separă subgranulele învecinate cu o mică orientare greșită a rețelei Astfel, la întoarcere, subgranulele apar din cauza alinierii dislocațiilor în pereți - limite cu unghi scăzut Încălzirea aici este necesară pentru a activa urcarea unui număr mare de luxații Temperatura de recoacere pentru poligonizare ar trebui să fie mai mare decât cea pentru repaus Limitele de înclinare simple, constând doar din dislocații de margine și subgranulele corespunzătoare sub formă de plăci paralele care trec prin întregul cristal, sunt de obicei observate numai în timpul recoacerii după deformare, când acționează un sistem de alunecare În metalele policristaline cu deformare plastică medie și mare, alunecarea apare întotdeauna în sisteme diferite Prin urmare, în timpul recoacirii, în ele se formează limite subgranulelor, constând din dislocații mixte Astfel de granițe se formează ca urmare a alunecării simple și transversale și a urcării prin dislocare, fluajul fiind cel mai lent Dezorientarea unghiulară a subgranelor învecinate în acest caz se datorează și unui exces de dislocații de același semn în sublimită Corpul subgranelor este liber sau aproape lipsit de luxații Structura subgranulelor diferă de structura celulară prin faptul că celulele sunt înconjurate de pereți voluminosi, adesea destul de neclari, formați din încurcături de dislocare (vezi Fig ), în timp ce subgranulele sunt înconjurate de limite sub formă de rețele de dislocare plate (Fig ) Dacă o structură celulară a apărut în timpul deformării plastice (vezi Fig ), atunci poligonizarea în timpul recoacerii nu constă în formarea de subgranule din dislocații localizate aleator, ci în dezvoltarea structurii celulare existente Celulele neclare, slab formate sunt complet înconjurate de margini, pereții volumetrici ai celulelor devin mai înguste, mai plate, corpul celulelor este și mai curățat din luxaţii şi celulele se transformă treptat în subgranule echiaxiale bine formate Alegând un gravant, se pot dezvălui metalografic limitele subgranelor La microscop, ele se găsesc sub formă de lanțuri de gropi de gravare, fiecare dintre ele corespunde punctului în care o dislocare iese pe suprafața unei secțiuni subțiri în interiorul unei limite cu unghi mic Cel mai adesea, limitele subgranelor sunt vizibile pe secțiuni subțiri sub forma unei rețele de linii subțiri în interiorul granulelor, ale căror limite sunt dezvăluite ca linii mai groase Subgranulele formate în timpul poligonizării tind să se aspre odată cu creșterea timpului și a temperaturii de recoacere Două mecanisme ale acestei îngroșări au fost stabilite experimental: migrația sublimită și coalescența subgranelor Orez Fig Structura poligonală a aliajului AMgb recoacet la °C min după laminare la rece cu o reducere de % Micrografie electronică, folie (V V Istomin) Pe fig * prezintă schematic o joncțiune în formă de Y a trei sub-rezervoare, separate de limitele P, P' și P" Doi pereți de dislocare apropiati P' și P" se unesc, continuând peretele P (joncțiunea triplă este deplasată în sus ) Când subgranițele se îmbină și joncțiunea triplă se mișcă, două subgrani cresc în detrimentul celui de-al treilea, iar orientarea greșită a subgranilor în apropierea graniței formate este egală cu suma dezorientărilor din apropierea subgranilor inițiale " rol • Forța motrice din spatele acestui proces este străduința cristalului de a reduce energia sublimitelor Pe fig Săgețile din Fig arată direcțiile de-a lungul cărora trebuie să se deplaseze dislocațiile care participă la procesul de îmbinare a granițelor P' și P Este clar că această îmbinare are loc ca urmare a unei combinații de alunecare și urcare duc la o distribuție uniformă a dislocațiilor după contopirea pereților în lărgirea subgranelor migrațiilor subfrontaliere, precum și în formarea lor în primele etape de poligonizare, cățărarea, cel mai lent proces, joacă rolul principal Mărirea subgranelor prin coalescență a fost observată în timpul recoacerii foliei direct în coloana microscopului electronic Observațiile directe au relevat o estompare treptată a subgranițelor și dispariția contrastului dintre subgranițe Și asta înseamnă că subgranulele capătă aceeași orientare cristalografică Etapele coalescenței a două subgranule sunt prezentate în Fig Este destul de evident că dispariția sublimitei trebuie să fie însoțită de o oarecare rotație a rețelei unuia (Fig , ) sau ambelor subgranule pentru a forma o singură orientare a rețelei în regiunea în care au fost subgranulele ușor dezorientate localizat anterior Limita dintre subgrani dispare treptat, deoarece dislocațiile o părăsesc pentru sublimitele din jurul acestor subgrani De aceea se spune uneori că granița este "fărâmițată" Se presupune că alpinismul prin dislocare joacă rolul principal în împrăștierea sublimitei Din diagrama din fig Se poate observa din Fig b că rotația unui subgranule în timpul coalescenței este posibilă numai dacă atomii din subgranulele din jur părăsesc zonele umbrite Prin urmare, difuzia în vrac este procesul care controlează coalescența Rata de coalescență este proporțională cu coeficientul de autodifuzie și invers proporțională cu cubul diametrului subgranulelor Dacă subgranulele sunt mari, atunci atomii trebuie să difuzeze pe distanțe lungi Pentru subgranulele foarte mari sau alungite, mecanismul de lărgire a acestora din cauza coalescenței poate să nu funcționeze L R Orez Fig Schema intercreșterii granițelor adiacente cu unghi mic, care duce la îngroșarea subgranelor Dispariția sublimitei, care este întotdeauna asociată cu un exces de energie, este un proces spontan În același timp, dacă dispariția sublimitelor crește dezorientarea unghiulară la limitele care înconjoară subgranulele de fuziune, atunci energia acestor limite crește Dacă neorientarea unghiulară a unor astfel de limite este mai mare decât cea a graniței care dispar, atunci stimulul termodinamic al coalescenței este reținut Ideea este că energia limitei E cu creșterea unghiului de dezorientare unde Q este energia de activare a procesului de migrare Migrarea unei limite cu unghi înalt în timpul recristalizării poate fi considerată ca rezultat al unei tranziții dezordonate individuale sau de grup a atomilor de la un bob deformat la unul recristalizat Atomi de ambele părți ale graniței în timpul mișcării oscilatorii a timpului Rns Fig Schema modificării energiei Gibbs în timpul tranziției unui atom prin granița dintre granulele deformate (D) și recristalizate (R) mă despart din când în când de un bob și mă alătur cu altul Un astfel de mecanism este de natură difuzivă (există o autodifuzie direcționată a atomilor perpendicular pe graniță) Pe fig arată modificarea energiei Gibbs atunci când un atom trece prin granița dintre boabe Se poate observa că, datorită diferenței de energie Gibbs AG asociată cu diferența de densitate a dislocațiilor de pe ambele părți ale graniței, tranziția atomilor de la un cereal recristalizat la unul deformat necesită depășirea unei bariere de potențial mai mari (Q + AG) decât tranziția inversă (Q) În consecință, frecvența trecerea atomilor în sensul de la granul deformat la cel recristalizat trebuie să fie mai mare decât în sens invers ing, care determină "mâncarea" boabelor deformate de către cel recristalizat § Recristalizare colectivă La sfârșitul recristalizării primare, când boabele deformate dispar, energia Gibbs este mult redusă, dar structura rămâne instabilă datorită suprafețele răsucite ale limitelor granulelor recristalizate și dezechilibrul tensiunii superficiale la aceste limite Luați în considerare structura granulară a metalului sub forma unui model bidimensional La joncțiunea a trei boabe (Fig , a), forțele de tensiune superficială trebuie echilibrate Într-un metal sau un aliaj monofazat, se presupune că tensiunea superficială la toate limitele cu unghi înalt este aproximativ aceeași Apoi forțele de tensiune superficială y aplicate de-a lungul limitelor de cereale vor fi echilibrate, cu condiția ca ț= țcos / sau cose/ =V și Ѳ/ = ° Prin urmare, configurația de echilibru corespunde x r - întâlnirea a trei granule cu unghiuri A în la vârf de ° i În modelul bidimensional al pe - hexagoane regulate cu laturile drepte, formând o grilă hexagonală de limite, corespund echilibrului forțelor tensiunii superficiale O astfel de plasă de granițe este stabilă mecanic B ÎN Rns Fig Schema limitelor la joncțiunea a trei boabe în momente diferite de recoacere: Orez Fig Modelul plan al structurii metalice dintr-un granul cu un număr diferit de limite (săgețile indică direcția de migrare a limitei) a - înainte de recoacere; b - după stabilirea echilibrului SNL tensiunea superficială în punctul triplu prin curbura limitelor; c - după îndreptarea limitelor, care a perturbat echilibrul în punctul triplu Într-un metal real, în timpul recristalizării primare, boabele intră în contact unele cu altele în momente diferite în puncte diferite de pe suprafața lor, iar după recristalizare primară, au o formă neregulată, dimensiuni diferite și un număr diferit de fețe Într-un model plat, astfel de granule sunt reprezentate prin poligoane cu numere diferite de laturi, de exemplu, , , , , etc (Fig ) Pentru a respecta condiția de mai sus pentru echilibrul forțelor de tensiune superficială în joncțiuni triple, boabele cu mai puțin de șase laturi trebuie să aibă limite concave față de bob, iar cu mai mult de șase laturi, limitele trebuie să fie concave față de vecini Limitele sunt curbate prin migrare cu deplasarea simultană a punctului de joncțiune triplă Pe fig b, liniile continue reprezintă limitele curbe în joncțiunea triplă de echilibru după o astfel de migrare, iar liniile punctate arată poziția inițială a limitelor în joncțiunea triplă de echilibru Dar limitele curbe sunt instabile Sub acțiunea tensiunii superficiale, acestea tind să reducă lungimea Fiecare graniță este îndreptată prin migrare către centrul curburii sale Aceste direcții din fig sunt indicate prin săgeți Pe fig , liniile continue reprezintă limite îndreptate, iar liniile punctate reprezintă poziția lor inițială în articulația de echilibru Migrarea limitei este îndreptată spre centrul de curbură, deoarece pe o suprafață concavă atomul are mai multe legături cu vecinii din granul său decât pe una convexă Tranziția necompensată a atomilor peste graniță este cea care provoacă creșterea boabelor cu limite concave în detrimentul boabelor cu limite convexe Îndreptarea granițelor încalcă echilibrul atins anterior în joncțiunile triple (în Fig , unghiul la vârful granulelor A a devenit mai mic de °) Pentru a atinge echilibrul la joncțiunea triplă, limitele sunt din nou îndoite prin migrare și așa mai departe În acest fel, boabele B și C din Fig cresc treptat în detrimentul boabelor A Într-un model plat al structurii granulare a unui policristal, boabele cu mai mult de șase laturi ar trebui să fie mărite, iar cele cu mai puțin de șase laturi ar trebui să fie "mâncate" de vecinii lor Într-un metal real, un bob are o suprafață concavă pe o parte și crește în detrimentul vecinului său, iar pe de altă parte poate avea o suprafață convexă și poate fi absorbit de vecinul însuși În general, mărimea medie a boabelor crește În timpul recoacerii izoterme, boabele cresc odată cu amortizarea, deoarece rețeaua de limită se apropie de cea de echilibru și forța motrice a migrației limitei scade treptat Când analizați structuri pe secțiuni subțiri, ar trebui să aveți în înseamnă că configurația rețelei tridimensionale de echilibru a granițelor este mai complexă decât cea a celei bidimensionale În spațiu, echilibrul forțelor tensiunii superficiale corespunde împachetării boabelor - tetraedre cu limite oarecum curbate Chiar dacă o astfel de configurație de echilibru idealizată a boabelor este atinsă în timpul recoacerii, atunci în planul microsecțiunii dimensiunile secțiunilor arbitrare de boabe se dovedesc a fi diferite, iar unghiurile de întâlnire ale celor trei limite vor diferi de la ° Creșterea unor boabe recristalizate în detrimentul boabelor recristalizate vecine prin migrarea limitelor cu unghi înalt se numește recristalizare colectivă L Stimulul termodinamic pentru recristalizarea colectivă este energia granul-limită, iar o condiție obligatorie pentru dezvoltarea acesteia este dezechilibrul tensiunii superficiale, care tinde să îndrepte limitele curbe și să creeze o configurație de echilibru a limitelor la joncțiuni triple Rata de migrare a graniței ar trebui să fie cu atât mai mare, cu cât limita este mai curbă, adică cu atât raza curburii sale este mai mică Dacă presupunem că raza de curbură a limitelor unui bob echiaxial este proporțională cu diametrul acestuia (r = p £>), atunci rata de creștere a boabelor în timpul recristalizării colective ar trebui să fie invers proporțională cu diametrul boabelor D și direct proporțională cu tensiune superficială (energie la granulă) y: dDIdx-KylpD, ( ) unde K este o constantă exponențial dependentă de temperatură (K=Ae~QfRT) Integrarea, obținem + ( ) unde Do este diametrul inițial al boabelor recristalizate; t timpul de recoacere Dacă diametrul bobului inițial este mult mai mic decât cel actual și Dq k este mai mică, ajungând DK^d!f ( ) În consecință, cel mai mare obstacol în calea creșterii boabelor în timpul recristalizării colective este reprezentat de incluziuni foarte dispersate, cu o fracțiune de volum mare a acestora în aliaj, iar efectul de barieră de la incluziunile individuale mari este mic Cu o forță motrice suficient de mare, granița de migrare poate trage cu ea incluziunile celei de-a doua faze pentru un timp și apoi se poate desprinde de ele Captând incluziuni în volumul boabelor învecinate pe drum, limita migratoare lasă în urmă o zonă liberă de aceste incluziuni După separarea limitei de incluziuni, lanțul lor rămâne în interiorul bobului în creștere Când foile subțiri sunt recoapte, când dimensiunea granulelor devine egală cu grosimea foii, creșterea lor încetinește, dar boabele continuă să crească în planul foii După ce dimensiunea boabelor în planul frunzei devine de - ori mai mare decât grosimea acesteia, creșterea se oprește complet Una dintre cauzele efectului de întârziere al suprafețelor libere, numită "efect de grosime", este formarea de șanțuri de gravare termică în punctele în care limitele de cereale ies pe această suprafață În timpul recoacirii se formează șanțuri din cauza evaporării accelerate a atomilor din granițele granulelor și fixează limitele, ca și cum le-ar "lega" de suprafețele corespunzătoare Creșterea boabelor în timpul recristalizării colective poate fi încetinită puternic de textura care apare în timpul recristalizării primare "Retardarea texturală" se datorează faptului că granițele de granule cu o mică orientare unghiulară (și anume, este caracteristică unei texturi perfecte) au o energie de suprafață mai mică și, în conformitate cu formula ( ), rata de creștere a boabelor ar trebui să fie mai mică Creșterea unor boabe datorită boabelor similare din aceeași fază nu trebuie neapărat precedată de recristalizare primară Adesea se crede că în metalele turnate (nedeformate) nu are loc îngroșarea granulelor din cauza creșterii unor cristale în detrimentul celor învecinate Această afirmație este valabilă numai pentru metalele cu puritate scăzută, în care impuritățile, care sunt concentrate de-a lungul limitelor de cereale în timpul cristalizării, interferează cu migrarea limitelor de cereale în timpul recoacerii În metalele turnate pure și aliajele monofazate, la recoacere fără deformare prealabilă, boabele pot crește rapid; de fapt, se poate produce recristalizare colectivă § Texturi de recristalizare Principalele legi care guvernează formarea texturilor de recristalizare Următoarele trei variante ale relației dintre orientările cristalografice într-un metal deformat și recristalizat au fost stabilite experimental În primul rând, textura de deformare se poate transforma în textura de recristalizare identică cu aceasta, adică boabele recristalizate capătă aceeași orientare preferată ca și boabele deformate originale În al doilea rând, textura de deformare poate fi înlocuită cu o textură de recristalizare diferită Acest caz este cel mai frecvent În al treilea rând, boabele recristalizate pot avea o orientare cristalografică haotică, în timp ce metalul deformat inițial a fost texturat Natura și gradul de perfecțiune al texturii de recristalizare depind de tipul de tratament prin presiune, de gradul și temperatura ultimei deformari, de temperatura și timpul ultimei recoaceri, de gradul de deformare intermediară, de temperatura de recoacere intermediară, de conținutul de elemente de aliere, impurități, dimensiunea granulelor înainte de deformarea la rece și alți factori În consecință, textura de recristalizare este influențată de un număr mult mai mare de factori decât textura de deformare La recoacere sub o anumită temperatură, textura de recristalizare este identică calitativ cu textura de deformare Diferența poate fi în consolidarea unora și slăbirea altor componente ale texturii Deci, dacă sârma de cupru trasă la rece avea o textură dublă axială și , atunci după recristalizare primară textura sa este aceeași, dar numărul de boabe cu orientarea este crescut datorită granulelor cu orientarea Cel mai izbitor și practic important caz de schimbare a texturii în timpul recristalizării este formarea unei texturi cubice { } foarte perfecte în timpul recoacerii H C laminate la rece la metale cu energie de defect de stivuire medie si mare Textura cubului se formează în timpul recoacerii de recristalizare a cuprului, nichelului, aluminiului și multor aliaje pe bază de acestea De exemplu, în cupru, textura de rulare { } este înlocuită cu o textură cubică: în boabele recristalizate, planul cubului { } se dovedește a fi paralel cu planul de rulare banda ki, iar direcția marginii cubului este orientată foarte precis de-a lungul și peste direcția de rulare În orașul c În metale și soluții solide cu energie de stivuire foarte scăzută (argint, alamă a cu % Zn, oțel inoxidabil austenitic), textura de rulare { } este înlocuită cu textura de recristalizare { } De regulă, cu cât textura de deformare este mai perfectă, cu atât se obține textura de recristalizare corespunzătoare mai clară Natura și gradul de perfecțiune al texturii de recristalizare sunt extrem de puternic influențate de aditivii mici și impuritățile din soluția solidă Impuritățile pot împiedica formarea uneia sau alteia texturi de recristalizare sau pot spori perfecțiunea acestei texturi Este important ca, în primul rând, impuritățile și aditivii mici care modifică puternic textura de recristalizare, de obicei, să nu afecteze textura de deformare În al doilea rând, rezultatul influenței lor asupra texturii de recristalizare depinde nu numai de concentrație, ci și de gradul de deformare, temperatura de recoacere și alți factori tehnologici Nu există reguli simple aici Inconsecvența datelor diferiților cercetători cu privire la dependența naturii și a gradului de perfecțiune al texturii de recristalizare de gradul de deformare, temperatură și timp de recoacere pentru aceleași metale și aliaje, în special puritatea industrială, se poate datora conținutului diferit a impurităților, inclusiv a celor necontrolate Natura texturilor de recristalizare Pentru a explica texturile formate în timpul recristalizării primare au fost propuse două ipoteze: nuclearea orientată și creșterea orientată Conform primei, în matricea deformată se formează numai astfel de nuclee de granule recristalizate, a cărei orientare cristalografică corespunde texturii de recristalizare rezultată Conform celei de-a doua ipoteze, într-o matrice deformată apar nuclee orientate diferit, dar unele dintre ele au cea mai mare rată de creștere datorită unei orientări speciale față de matrice Această ipoteză explică logic de ce în orașul c în metale, rețeaua granulelor recristalizate se dovedește adesea a fi rotită în raport cu re rețea de granule deformate în jurul unei axe comune la un unghi de - ° Măsurătorile directe au arătat că granița dintre cristale rotite în jurul unui osr comun cu ° în aluminiu și cu ° în cupru are o mobilitate neobișnuit de mare Ipoteza de creștere selectivă nu poate explica influența puternică a neomogenităților locale în structura metalică deformată asupra formării texturii de recristalizare Aceste neomogenități, așa cum se arată în § , joacă un rol important în formarea centrelor de recristalizare primară Este greu de așteptat că există un mecanism pentru formarea texturii de recristalizare, care funcționează în toate metalele și în toate condițiile de prelucrare Interpretările moderne ale datelor experimentale provin de fapt din ipoteza combinată a nucleării orientate și a creșterii selective Informații foarte valoroase despre mecanismele de formare a texturilor de recristalizare sunt furnizate de studiile intensive de microscopie electronică ale caracteristicilor structurii metalului efectuate în ultimii ani după deformarea severă la rece și în stadiile incipiente de recristalizare cu măsurarea directă a orientărilor cristalografice în regiunile locale Pe baza acestor studii, să luăm în considerare modul în care se formează textura cubică a recristalizării în cuprul puternic deformat Microbenzile din benzile de tranziție, care se transformă în centre de recristalizare, au o orientare cubică { } În interiorul acestor microbenzi, densitatea de dislocare este foarte scăzută, ceea ce este asociat cu curgerea rapidă a recuperării dinamice (în timpul deformării) sau statice (în timpul recoacirii) Analiza cristalografică a arătat că într-un cristal cu orientare cubică există o situație unică în timpul rulării: dislocațiile în sistemele de operare de alunecare au vectori Burgers reciproc ortogonali și, prin urmare, nu interacționează elastic, adică nu pot forma configurații stabile Astfel, prezența unor microbenzi lungi cu orientare cubică în benzile de tranziție din cupru laminat la rece și o tendință deosebită de revenire în interiorul unor astfel de microbenzi le fac nucleele pentru formarea unei texturi cubice de recristalizare Datorită faptului că volumul total al benzilor de tranziție cu o orientare cubică este o fracțiune foarte mică din volumul total al metalului, radiografia Metoda de obicei nu poate detecta prezența componentei { } * în textura de rulare (vezi Tabelul ) În benzile de forfecare se formează centre de recristalizare cu o orientare haotică, ceea ce împiedică formarea unei texturi de recristalizare cubică perfectă În plus, benzile de forfecare, încrucișând benzile de tranziție, fac microbenzile din ele mai scurte (vezi Fig ) și, în consecință, mai puțin eficiente pentru nuclearea boabelor recristalizate cu orientare cubică Granulele inițiale grosiere (înainte de rulare) promovează dezvoltarea benzilor de forfecare în cupru, slăbind astfel textura cubică a recristalizării Astfel, prin influențarea dezvoltării benzilor de tranziție și forfecare, se poate controla textura de recristalizare Efectul complex al impurităților asupra texturii de recristalizare este aparent asociat cu efectul lor asupra mobilității limitelor cu unghi mic și unghi înalt în timpul formării centrelor de recristalizare și creșterii boabelor din acești centri Ipoteza nucleării orientate și a creșterii selective face posibilă înțelegerea de ce texturile de recristalizare (caracter și grad de perfecțiune) sunt atât de diverse și depind de un număr mare de factori, mult mai mult decât textura de deformare Dacă formarea texturilor de deformare este influențată în principal de caracteristicile alunecării de dislocare, atunci formarea texturilor de recristalizare este influențată de structura inițială a metalului deformat și de rata de migrare a limitelor de diferite tipuri, care depind în mare măsură de mulți factori § Recristalizare secundară Modele de recristalizare secundară În timpul recristalizării colective, boabele se îngroșează mai mult sau mai puțin uniform, iar metalul poate fi caracterizat printr-o valoare medie a mărimii granulelor O astfel de creștere a boabelor, numită normală, este considerată în § În anumite condiții, după recoacere, se găsește o structură, formată din multe boabe relativ mici, aproximativ de aceeași dimensiune și un număr mult mai mic de boabe foarte mari, uneori gigantice, ajungând măsurând câţiva centimetri în mărime (Fig ) Această structură apare ca urmare a creșterii neuniforme a boabelor, numită recristalizare secundară: majoritatea boabelor se îngroșează foarte lent sau practic nu cresc deloc, iar boabele individuale cresc la dimensiuni mari, "mâncând" mediul lor cu granulație fină Recristalizarea secundară începe de la o anumită temperatură (în Fig /ВТ Р= °С), sub care este posibilă doar recristalizarea colectivă foarte lentă La o temperatură de ° C timp de oră, depășind Orez Limita dintre boabele fine și boabele grosiere formate în zinc ca urmare a recristalizării secundare în timpul recoacerii la °C X (Burke) În perioada de incubație a recristalizării secundare, dimensiunea boabelor individuale crește de aproximativ de ori, atingând o valoare de mm Cea mai mare parte a boabelor la °C păstrează o dimensiune de aproximativ , mm Granulația este maximă la o temperatură /vtr, iar odată cu creșterea temperaturii peste /vtr scade din cauza numărului mare de centre de recristalizare secundară Deasupra /vt r accelerează creșterea normală a boabelor în covoraș curbe, iar la temperaturi suficient de ridicate recristalizările colective și secundare devin procese concurente (curbele și din Fig converg) La °C are loc doar o creștere normală și uniformă a boabelor Astfel, recristalizarea secundară Se ondulează într-un anumit interval de temperatură în care creșterea normală a boabelor se desfășoară relativ lent Boabele crescute în timpul recristalizării secundare au adesea o orientare cristalografică preferată, iar textura recristalizării secundare este este întotdeauna diferită de textura de recristalizare primară și este mai clară (perfectă) Natura și gradul de perfecțiune al texturii recristalizării secundare depind de modurile de tratare cu presiune, de recoacere intermediară și finală, de grosimea foii și de alți factori Recristalizarea secundară nu este un caz rar și special de creștere a boabelor, așa cum se credea cândva, adică nu o creștere anormală a boabelor, ci un fenomen inerent multor metale și aliaje A fost găsit în metale rafinate în zonă și de calitate tehnică, de exemplu, în Fe, Cu, Ag, Zn, Ni, Pt, Ti, Al, W și Ta, în aliaje pe diferite baze, de exemplu, în transformator și Orez Fig Dependența granulometriei de temperatura de recoacere timp de oră în foi de aliaj Fe- % Si de , mm grosime: este dimensiunea granulelor matricei stabilizate, care devin mai grosiere în timpul creșterii normale; este dimensiunea boabelor crescute în timpul recristalizării secundare oteluri austenitice, aliaje de aluminiu cu mangan, cupru si multe altele La supraîncălzirea oțelului cu granulație fină ereditar, secundar stalizarea austenitei determină aspect neechigranular (vezi § ) Natura recristalizării secundare Experimentele arată că în diferite metale și aliaje, în diferite condiții de prelucrare, chiar și cu grosimea inegală a foii, creșterea neuniformă a granulelor poate fi cauzată din diverse motive Dar, în toate cazurile, o condiție prealabilă pentru dezvoltarea recristalizării secundare este așa-numita stabilizare a matricei, adică inhibarea puternică a creșterii majorității boabelor, formând shihsya în timpul cristalizării primare Dacă matricea în ansamblu este stabilizată, atunci creșterea boabelor individuale, care din anumite motive este mai puțin inhibată, este esența recristalizării secundare Prin urmare, atunci când se analizează cauzele recristalizării secundare în fiecare caz specific, este necesar să se stabilească, în primul rând, de ce matricea este stabilizată și, în al doilea rând, de ce boabele individuale pot crește nestingherite prin consumul de matrice stabilizată Motivele stabilizării matricei recristalizate pot fi: a) particule dispersate sau segregarea impurităților la limite; b) "inhibare texturală" și c) "efect de grosime" Toate acestea au fost deja luate în considerare în § când se discută motivele inhibării creșterii boabelor în timpul recristalizării colective Rolul decelerării prin particule dispersate, "decelerare texturală" și "efect de grosime" a fost demonstrat experimental în diferite cazuri specifice de recristalizare secundară Este mai dificil de aflat care dintre boabele recristalizate dintr-o matrice stabilizată poate crește rapid, adică să servească drept centre de recristalizare secundară În același timp, este important să înțelegem de ce sunt capabili să-și depășească vecinii în dimensiune în stadiul inițial al recristalizării secundare Creșterea lor predominantă ulterioară este destul de de înțeles, deoarece există întotdeauna o "forță motrice" pentru creșterea unui bob mai mare (dimensiunea DK) datorită boabelor învecinate mai mici (dimensiunea £>m), proporțională cu diferența dintre aceste dimensiuni și boabe energia limită y: P^(DK-D^/(DKDM) ( ) Forța motrice P este scăderea energiei Gibbs a sistemului pe unitate de volum Odată cu creșterea boabelor mari din cauza boabelor mici, forța motrice este o scădere a energiei totale a graniței Deoarece în timpul recristalizării secundare mărimea granulelor matricei Lm rămâne practic neschimbată, pe măsură ce boabele selectate se aspru, adică cu o creștere, forța motrice a creșterii lor crește continuu Să revenim la întrebarea care boabe devin centre de recristalizare secundară După sfârșitul recristalizării primare, există întotdeauna boabe a căror dimensiune este mai mare decât media și cu cât astfel de boabe sunt mai mari, cu atât numărul lor este mai mic Dacă matricea este stabilizată de particulele dispersate din a doua fază, atunci datorită distribuției neuniforme a acestor particule, limitele boabelor individuale mai mari pot fi mult mai puțin blocate decât granițele majorității boabelor, iar astfel de boabe sunt capabile să fie selective creştere Efectul inhibitor al particulelor depinde de dispersia lor, fracția de volum [vezi formula ( )] și natura distribuției, capacitatea de coagulare și dizolvare Dacă efectul inhibitor este slab, atunci matricea nu este suficient de stabilizată și are loc o creștere normală a cerealelor Dacă efectul inhibitor al particulelor este excesiv de puternic, de exemplu, fracția lor de volum este foarte mare, atunci matricea este atât de "restabilizată" încât nu există boabe capabile să crească și nu are loc recristalizarea secundară În oțelul de transformare (Fe - % Si), matricea este stabilizată de particule de nitrură de aluminiu sau sulfură de mangan cu o fracțiune de volum de , - , % și o dimensiune de - nm La - °C, aceste particule încep să se dizolve sau să se coaguleze, efectul lor inhibitor slăbește, iar apoi cele mai mari boabe recristalizate ale matricei încep să crească rapid în detrimentul vecinilor mai mici Deoarece în timpul recristalizării secundare a oțelului de transformare se formează o textură nervură { } foarte perfectă, ar trebui, de asemenea, explicat de ce boabele cu această orientare sunt capabile să crească preferențial Poate că acest lucru se datorează mobilității crescute a limitelor "granelor de margine" din matrice, care a suferit recristalizare primară Dacă motivul stabilizării matricei este textura perfectă care a apărut în timpul recristalizării primare, atunci majoritatea boabelor sunt separate de granițe cu un unghi mic de orientare greșită și, în consecință, cu o energie scăzută a granulelor, ca urmare a pe care aceste limite sunt inactive În condițiile "inhibării texturale", acele puține boabe sunt capabile de creștere selectivă, a căror orientare diferă mult de orientarea principală a matricei stabilizate și care au în același timp o dimensiune mai mare, oferind forța motrice pentru creșterea lor datorită lor vecini În legătură cu cele de mai sus, se poate înțelege de ce doar un bob din - IO - boabe ale matricei devine centrul recristalizării secundare I I Novikov dolari Dimensiunea boabelor recristalizate Dimensiunea boabelor recristalizate este una dintre cele mai importante caracteristicile metalului recoapt Timpul de recoacere, de regulă, depășește durata recristalizării primare Prin urmare, dimensiunea granulelor metalului recoapt este afectată de toți acei factori care afectează atât recristalizarea primară, cât și colectivă Dimensiunea granulelor până la sfârșitul recristalizării primare depinde de raportul dintre viteza de nucleare a centrilor și rata de creștere liniară Cu cât mai s z ts si mai putin l Cu r , cu cât boabele sunt mai fine până la sfârșitul recristalizării primare și invers După terminarea recristalizării primare, boabele devin mai grosiere datorită recristalizării colective Prin urmare, dimensiunea finală a granulelor este afectată și de rata de creștere liniară a cristalitelor în timpul recristalizării colective (recristalizarea secundară nu a fost încă luată în considerare) Principalii factori care afectează dimensiunea finală a granulului recristalizat sunt temperatura și timpul de recoacere, gradul de deformare și compozițiile chimice și de fază ale aliajului Efectul temperaturii și al timpului de recoacere Odată cu creșterea temperaturii de recoacere, c c și eu Cu R crește Dacă ambii parametri variază cu temperatura în aceeași măsură, atunci dimensiunea granulelor în timpul recristalizării primare nu ar trebui să depindă de temperatura de recoacere Dacă cu h c crește cu creșterea temperaturii mai intens decât HP r , atunci dimensiunea granulelor până la sfârșitul recristalizării primare ar trebui să fie mai mică, cu atât temperatura de recoacere este mai mare Ambele cazuri au fost observate în mod repetat la recoacerea aluminiului, aliajelor de aluminiu, alamei și a altor aliaje La prima vedere, poate părea că aceste fapte sunt în contradicție cu conceptele obișnuite de îngroșare a cerealelor cu creșterea temperaturii de recoacere Aparenta contradicție se explică prin faptul că mai sus am vorbit despre mărimea granulelor până la sfârșitul recristalizării primare și, de obicei, durata recoacirii depășește durata recristalizării primare În acest din urmă caz, îngroșarea bobului cu creșterea temperaturii de recoacere se explică prin intensificarea colectivului cristalizare Pe fig prezintă modelul cel mai tipic al mărimii granulelor în funcție de temperatura de recoacere la un timp de menținere constant Odată cu creșterea duratei de recoacere, dimensiunea granulelor crește odată cu amortizarea, apropiindu-se de valoarea limită pentru o temperatură dată (Fig ) Principal la motivele reducerii vitezei de creștere izotermă a boabelor sunt reducerea lungimii limitelor lor și, în consecință, a energiei granițelor (forța motrice a creșterii), îndreptarea limitelor, apropierea unghiurilor la joncțiunile triple ale boabelor la echilibru, acumularea de impurități la limite Orez Dependența mărimii granulului recristalizat de aluminiu și aliajele sale de temperatura de recoacere timp de oră (I I Novikov): - A cu o puritate de , %; - AI - , % Zn; -Al - , % Mn; - Al - , % Fe Dacă dimensiunea limită a granulelor pentru o temperatură dată este obținută în timpul recoacerii, atunci aceasta poate fi mărită prin efectuarea unei noi recoacere la o temperatură mai mare Pe măsură ce temperatura crește, tranziția atomilor de la unul Orez Efectul timpului de menținere asupra mărimii granulelor de nichel la două temperaturi de recoacere (I I Novikov, I L Rogelberg) cereale la alta În plus, odată cu creșterea temperaturii de recoacere, segregările atomilor de impurități la limitele de cereale pot fi estompate și fazele în exces pot fi parțial dizolvate, ceea ce împiedică migrarea limitelor în timpul recristalizării colective Influența gradului de deformare Dimensiunea granulelor la sfârșitul recristalizării primare este extrem de puternic influențată de gradul de deformare (Fig și ) Din momentul recoacerii * depășește de obicei durata recristalizării primare, apoi grafice similare cu cele prezentate în Fig descriu efectul gradului de deformare asupra granulometriei finale obţinute după recristalizarea colectivă Acesta din urmă doar îngroșează boabele și nu schimbă calitativ natura dependenței mărimii cristalitelor de gradul de deformare la sfârșitul recristalizării primare Cu o tulpină critică relativ mică (de obicei de la la %), în timpul recoacirii crește o bob foarte grosier Orez Macrostructura plăcilor de aluminiu pur recoapte la °C după întindere cu diferite grade de deformare (numerele din figură) mărime naturală nee boabe, ajungând uneori la câțiva centimetri Mecanismul de formare a granulelor grosiere în timpul deformării critice este diferit calitativ de mecanismul de recristalizare în regiunea supercritică, adică la grade mai mari de deformare Modificările structurale în timpul recoacerii unui metal deformat după deformarea critică și deformațiile pre- și supercritice apropiate de aceasta au fost studiate experimental și analizate în cel mai detaliu de către S S Gorelik Aceste modificări sunt după cum urmează În timpul recoacerii după deformări subcritice, are loc poligonizarea, precum și deplasarea granițelor în unghi înalt ale granulelor deformate pe distanțe mici, care sunt doar sutimi - zecimi din dimensiunea granulelor Odată cu creșterea gradului de deformare în regiunea subcritică, crește neomogenitatea întăririi diferitelor boabe Gradul critic de deformare corespunde stării Această neomogenitate devine atât de mare încât, datorită diferenței de energie de volum acumulată (densitatea de dislocare) a boabelor învecinate în timpul încălzirii, există o migrare rapidă a granițelor individuale pe distanțe proporționale cu dimensiunea boabelor, adică boabele inițiale individuale cresc în detrimentul din vecine, ceva mai puternice decât boabele întărite la rece Densitatea totală a luxațiilor și excesul de luxații de același semn la deformarea critică sunt încă insuficiente pentru a provoca formarea de noi negi în timpul încălzirii limitele cu unghi mic și centrele de recristalizare primară În consecință, în timpul recoacerii după deformarea critică, nu are loc recristalizarea primară, dar unele boabe slab deformate devin mai grosiere în detrimentul altor boabe deformate, iar forța motrice pentru o astfel de recristalizare este diferența de energie în volum a boabelor vecine inegal deformate În regiunea deformărilor foarte supercritice, densitatea totală a luxațiilor și excesul de luxații de același semn sunt atât de mari încât, la recoacere, Gradul de deformare Orez Fig Influența gradului de deformare asupra granulei obținute în timpul recoacerii ulterioare la două temperaturi: ekr este gradul critic de deformare se formează un număr mare de centre de recristalizare primară, care acoperă întregul volum al metalului Creșterea mai lentă a boabelor deformate în detrimentul vecinilor nu poate concura cu acest proces datorită migrării limitelor inițiale, deoarece diferența de energie acumulată a boabelor deformate învecinate este incomparabil mai mică decât diferența de energie de volum a boabelor deformate și noi recristalizate În timpul recoacerii după deformări care depăşesc uşor valoarea critică, când numărul de centre primare de recristalizare este încă foarte mic, concurează două procese: îngroșarea boabelor datorită migrării limitelor inițiale și creșterea de noi boabe din centrele primare de recristalizare Al doilea proces duce la faptul că dimensiunea medie a granulelor este mai mică decât în timpul recoacerii după deformarea critică Cu cât temperatura de recoacere este mai mare, cu atât deformarea critică este mai mică (vezi Fig ) Acest lucru este destul de de înțeles pentru că cu cât temperatura de recoacere este mai mare, cu atât diferența de energie acumulată a boabelor învecinate este mai mică, procesul de creștere a boabelor poate începe datorită mobilității crescute a atomilor Odată cu creșterea temperaturii de deformare, deformația critică evidențiată în timpul recoacerii ulterioare crește (Fig ) La temperaturi de deformare mai ridicate, este necesară o reducere mai mare pentru a obține neomogenitatea necesară a călirii boabelor învecinate, deoarece deja în timpul deformării în sine are loc o revenire, eliminând parțial întărirea Odată cu creșterea purității metalului, deformația critică scade Elementele de aliere influențează diferit yat asupra valorii gradului critic de deformare Unele elemente (de exemplu, manganul din aluminiu, Fig ) măresc gradul critic de deformare chiar și în cantități mici, în timp ce altele (de exemplu, zincul și cuprul din aluminiu), chiar și în cantități mari, au un efect slab Influența puternică a cantităților mici de mangan se datorează faptului că, spre deosebire de zinc și cupru, este foarte puțin solubil în aluminiu solid și formează particule dispersate de Al Mn, inhibând Orez Dependenţa gradului critic de deformare a aluminiului de temperatura de deformare Recoacere la °C, mi (V Z Zakharov, I I Novikov, I L Rogelberg, Yao Min-chih) ducând la migrarea limitelor boabelor originale deformate Pe grafice, dimensiunea bobului recristalizat - gradul de deformare, se poate observa aproape ca un salt (Fig și ) și o grosieră lină a boabelor (Fig ) În acest din urmă caz, ramura ascendentă (în stânga eKp) corespunde accelerării creșterii boabelor inițiale selectate datorată vecinilor datorită creșterii neomogenității în călirea lor prin lucru cu creșterea gradului de deformare în subcritic regiune La grade foarte mari de deformare și la temperaturi ridicate de recoacere, aluminiul, cuprul și unele aliaje au prezentat aspectul unei a doua mărimi maxime a granulelor (vezi Fig ) În unele cazuri, de exemplu, în cuprul electrolitic cu un raport de reducere mai mare de ° / o la o temperatură de recoacere mai mare de °C, boabele sunt mai mari decât la deformarea critică la primul maxim Se poate presupune că datorită texturii perfecte care apare la grade mari de deformare, când Orez Efectul gradului de deformare asupra dimensiunii unui bob de aluminiu recristalizat cu aditivi de mangan Recoacere prn °C, min (V Z Zakharov, I I Novikov, I L Rogelberg, Yao Ming-chih): - A cu o puritate de , %; - A - , % Mn; - A - , % Mn În recoacere la temperatură înaltă, se formează granule mari ca rezultat al recristalizării secundare în condiții de întârziere puternică a texturii (vezi Sec ) Efectul compoziției chimice și fazei În cazul general, se poate presupune că odată cu creșterea conținutului de impurități din metal, dimensiunea boabelor recristalizate scade Motivul pentru aceasta este în principal inhibarea recristalizării colective În mod deosebit de puternic, dimensiunea granulelor este afectată de elementele care formează faze care sunt puțin solubile în metalul de bază Pe fig până acum S-a constatat că zincul, care este în soluție într-o cantitate relativ mare, reduce ușor dimensiunea boabelor de aluminiu În același timp, manganul și, în special, fierul, care formează compusul AUMn puțin solubil și compusul FeAh aproape insolubil, inhibă brusc creșterea boabelor în timpul recristalizării colective domnule Gradul de deformare Orez Influența gradului de deformare asupra granulei obținute în timpul recoacerii ulterioare O analiză mai detaliată arată că rolul fazelor în exces în formarea unei structuri recristalizate depinde puternic de dimensiunea particulelor lor și de distanța dintre particule A doua fază poate facilita și împiedica recristalizarea primară în comparație cu un aliaj monofazat (vezi și Fig ) Dacă particulele celei de-a doua faze sunt suficient de mari (mai mult de , - μm în dimensiune), atunci în timpul deformării plastice în faza matricei, dislocațiile de același semn se acumulează direct în apropierea lor și are loc o curbură locală a rețelei cristaline În această secțiune a matricei, deja în timpul deformării plastice sau în timpul încălzirii ulterioare, se formează un subgranule cu o orientare greșită unghiulară mare pe ambele părți ale limitei sale La încălzire, un astfel de subgranul este capabil să crească, la care, la obținerea unei orientări unghiulare greșite, sublimita se transformă într-o limită cu unghi înalt și se formează un granu-un nucleu de recristalizare (a se vedea, de asemenea, Fig pentru o diagramă a formării un nucleu de recristalizare într-o bandă de îndoire a rețelei) Dimensiunea finală a boabelor recristalizate depinde de distanța dintre particulele mari Dacă această distanță este mare, atunci boabele recristalizate cresc relativ liber Dacă fracțiunea de volum a celei de-a doua faze este mare și, în consecință, distanța dintre particulele sale este mică, atunci aceste particule vor inhiba creșterea granulelor recristalizate, a căror dimensiune medie ar trebui să fie de același ordin cu distanța medie între particule În vecinătatea particulelor mici (mai puțin de - , μm), deformarea plastică în matrice nu provoacă o astfel de curbură a rețelei care ar favoriza nuclearea centrelor de recristalizare Dacă particulele foarte dispersate sunt distribuite uniform pe volum la o distanță mică unele de altele, atunci ele împiedică nuclearea boabelor recristalizate, deoarece inhibă migrarea sublimitelor Astfel de particule pot împiedica, de asemenea, creșterea boabelor formate, fiind bariere în calea migrației limitelor cu unghi înalt De exemplu, un aliaj laminat la rece AI - , % Mg - , % Sc cu particule uniform distribuite și ușor predispuse la coagulare A^Sc cu o dimensiune de aproximativ , μm are o temperatură de început de recristalizare cu K mai mare decât aliajul AI - , % Mg Diagrame de recristalizare Dependența mărimii granulelor de toți factorii discutați mai sus nu poate fi reprezentată grafic sub forma unei singure diagrame Diagramele spațiale, recristalizările, care arată dependența granulei unui metal sau aliaj de gradul de deformare și temperatura de recoacere la un anumit timp de menținere (Fig ), au devenit destul de răspândite Aceste diagrame fac posibilă, în prima aproximare, alegerea modului de recoacere pentru a obține structura dorită Orez Diagrama recristalizarii fierului electrolitic Prelucrare inițială: forjare și recoacere la °C Finisare: decantare si recoacere la rece h (Obergoffer, Ortel) Secțiunile verticale ale diagramei spațiale de recristalizare la un grad constant de deformare și o temperatură de recoacere constantă sunt grafice de tipul prezentat în Fig și, respectiv, Pe planul orizontal inferior, diagramele de recristalizare prezintă adesea o curbă de dependență a temperaturii începutului recristalizării de gradul de deformare (vezi linia punctată din Fig ) La utilizarea diagramelor de recristalizare, este necesar să se țină cont cu strictețe de condițiile în care au fost obținute, și anume: timpul de recoacere, conținutul de impurități, dimensiunea inițială a granulelor, viteza de încălzire în timpul recoacerii, tipul de recoacere îmbuteliere prin presiune etc Prin urmare, fiecare diagramă de recristalizare ar trebui să fie însoțită de informații detaliate despre starea inițială și prelucrarea finală* a metalului Deoarece fluctuațiile foarte mici ale conținutului de impurități, precum și diverși factori necontabiliați, afectează semnificativ dimensiunea granulelor, acest lucru reduce foarte mult valoarea diagramelor de recristalizare ca caracteristici cantitative ale metalului Aceste diagrame oferă mai mult o indicație semi-cantitativă a modului în care gradul de deformare și temperatura de recoacere afectează dimensiunea granulelor unui metal sau aliaj Structuri cu granulație diferită După recoacere de recristalizare în diferite părți ale produsului, boabele pot avea aproximativ aceeași dimensiune (de exemplu, numai fine sau numai grosiere), dar pot fi observate și dimensiuni nedorite ale granulelor Formele sale principale: ) inechigranularitate uniformă - o alternanță regulată pe tot volumul boabelor mari și mici; ) eterogenitate zonală - amplasarea boabelor mari în anumite zone ale produsului; ) inechigranularitatea liniei - alungirea granulelor mari, de obicei pe direcția deformației principale; ) eterogenitate insulară - grupe de boabe foarte mari sau foarte mici, distribuite neregulat pe tot volumul produsului Cauzele și condițiile apariției inechigranularității sunt foarte diverse și pot diferi chiar și în cazul aceluiași tip de inechigranularitate în aliaje și produse diferite Neomogenitatea uniformă poate apărea pe stadiu de recristalizare secundară incompletă Cel mai simplu caz de inechigranularitate zonală este apariția acestuia în timpul deformării critice a metalului în anumite zone ale produsului Cu o deformare locală puternică, gradul de deformare scade de la supercritic mare, de exemplu, la marginea unei găuri perforate, la zero (departe de această margine) În acest caz, întotdeauna o parte a produsului este deformată într-un grad critic și aici cresc boabele grosiere în timpul recoacerii Dacă este imposibil din punct de vedere tehnologic să se evite deformarea critică, atunci inechigranularitatea poate fi prevenită prin care apar din recoacere de recristalizare si aplicand numai recoacerea pre-recristalizare Aranjarea liniei de particule dispersate într-un produs deformat poate cauza neomogenitatea liniei în timpul recoacerii de recristalizare Segregarea zonală în lingou duce la macroeterogeneitate în compoziția chimică a produsului deformat, iar în zone de compoziție diferită, recristalizarea primară, colectivă și secundară are loc în rate diferite, provocând neomogenitate zonală sau insulară Prin ajustarea condițiilor de cristalizare a lingoului, a modului de recoacere de omogenizare a acestuia, a condițiilor de tratare sub presiune, precum și a compoziției aliajului, este posibilă combaterea apariției granulometriei neuniforme Datorită varietății de cauze și forme de manifestare a granulelor neuniforme pentru anumite produse, este necesar să se dezvolte propria tehnologie de producție care să asigure o structură uniformă a granulelor În cele mai multe cazuri, este de dorit să se obțină nu numai o structură uniformă, ci și o structură cu granulație fină la recoacere Dacă metalul (aliajul) nu are transformări polimorfe, atunci granulele grosiere obținute în timpul recoacerii de recristalizare nu pot fi eliminate prin niciun tratament termic ulterior, deoarece corespunde unei stări cu o energie Gibbs redusă Recoacere de recristalizare este, de asemenea, utilizată pentru a obține în mod deliberat o structură cu granulație grosieră, bicristale și monocristale, care sunt necesare pentru lucrări de cercetare și aplicații specifice în inginerie Monocristalele și bicristalele sunt obținute prin așa-numita metodă de deformare-recoace, folosind deformarea critică și moduri speciale de recoacere § Modificarea proprietăților metalului în timpul pre-recristalizării și recoacerii de recristalizare În timpul recoacerii metalului întărit prin lucru, proprietățile se modifică invers față de modul în care s-au schimbat în timpul deformării la rece, și anume, indicatorii de rezistență la deformare (rezistență la tracțiune, limită de curgere, duritate) scad, iar indicatorii de plasticitate (alungire relativă și îngustare) cresc Înmuiere în timpul recoacerii În funcție de temperatura și durata recoacerii, în metal apar diferite modificări structurale cu diferite grade de completitudine și, în consecință, înmuierea se desfășoară diferit Pe fig prezintă schematic trei cazuri tipice de modificare a proprietăților de rezistență cu creșterea duratei de recoacere la o temperatură constantă În perioada de incubație înainte de începerea recristalizării primare, când are loc doar recuperarea, întărirea practic nu poate scădea deloc (curba ), scădea parțial (curba ) și poate dispărea complet (curba ) Natura modificării proprietăților de rezistență înainte de începerea recristalizării corespunde pe deplin cineticii recuperării (vezi Fig ): cu o creștere a timpului de recuperare, rata de scădere a proprietăților de rezistență scade Dacă, la sfârșitul returului, proprietățile de rezistență nu și-au revenit încă, atunci recristalizarea primară ulterioară îndepărtează complet întărirea În acest caz, cu o creștere a timpului de recoacere, rata de scădere a proprietăților de rezistență crește mai întâi, apoi rămâne neschimbată pentru o perioadă de timp și apoi scade în deplină concordanță cu curba sigmaidală a creșterii volumului recristalizat (vezi Fig ) Pe fig arată cum duritatea aluminiului prelucrat la rece în timpul recoacerii izoterme scade mai întâi odată cu atenuarea (există o revenire), după care, mai întâi cu accelerare și apoi cu decelerare, are loc o înmuiere intensă în timpul recristalizării primare Orez Scheme de dependențe ale proprietăților de rezistență ale metalului întărit la lucru de timpul recoacerii izoterme Conservarea întăririi la revenire este caracteristică cuprului, nichelului și argintului O îndepărtare parțială notabilă și uneori foarte semnificativă a întăririi înainte de debutul recristalizării primare are loc în timpul recoacerii aluminiului, fierului și titanului Întărirea este complet eliminată în timpul perioadei de recuperare pentru monocristalele deformate ale metalelor refractare Orez Reducerea durității aluminiului pur călit la lucru cu creșterea timpului de recoacere la diferite temperaturi Stare inițială - deformare la tracțiune la rece uA % (Lorai, Batisse) Cu aproximativ c la rețea (wolfram, molibden), precum și în aliaje policristaline de aluminiu cu magneziu În termeni practici, este important ca aliajele de aluminiu-magneziu lucrate din greu să slăbească semnificativ chiar și la temperatura camerei, așa cum demonstrează următoarele date pentru magnaliul laminat la rece care conține % Mg: Timp de păstrare zile luni ani , ani Ov, MPa Cazurile tipice de dependență a proprietăților de rezistență de temperatura de recoacere la un timp de recoacere constant sunt prezentate schematic în Fig Până la temperatura de început de recristalizare, întărirea poate fi păstrată complet (curba ), îndepărtată parțial (curba ) și eliminată complet (curba ) În primul caz, înmuierea intensă începe la temperatura de la începutul recristalizării primare, iar în al doilea și al treilea caz este imposibilă determinarea temperaturii t* de la începutul înmuierei Prin urmare, metoda binecunoscută de determinare a proprietăților de rezistență din modificări nu poate fi întotdeauna utilizată & Dacă în intervalul de recristalizare primară, proprietățile de rezistență scad brusc, atunci în intervalul de recristalizare colectivă, ele scad ușor Proprietățile de rezistență depind de structura de dislocare și dimensiunea granulelor Dacă în timpul pre-recristalizării se efectuează numai recoacerea Temperatura de recoacere 'Orez Scheme ale dependenței proprietăților de rezistență ale metalului întărit la lucru de temperatura de recoacere Dacă restul și, în consecință, principalele modificări structurale constau într-o scădere a concentrației defectelor punctiforme, iar densitatea de dislocare scade foarte puțin, atunci întărirea la deformare se păstrează practic Dacă, pe de altă parte, recoacerea pre-recristalizare dezvoltă poligonizarea asociată cu formarea și îngroșarea subgranelor și cu purificarea volumului acestora din dislocații, atunci proprietățile de rezistență pot fi reduse semnificativ Limita de curgere , deoarece această textură este caracterizată de un grad excepțional de înalt de perfecțiune De exemplu, într-o bandă de cupru cu o textură de cub perfectă, alungirea relativă de-a lungul și peste direcția de rulare este de % și la un unghi de ° față de direcția de rulare, % Diferența accentuată a valorilor alungirii relative în aceste direcții este ușor de înțeles dacă ținem cont de faptul că atunci când cristalele simple de cupru sunt întinse perpendicular pe fața cubului { }, un Rns Fig Schema de decupare a probelor discontinue pentru a dezvălui anizotropia proprietăților mecanice într-o foaie de cupru recoaptă Unghi față de direcția lronayuni, deg Orez Anizotropia de alungire a unei benzi de cupru recoapte cu o textură de cub (Baldwin) o oarecare alungire relativă, în timp ce perpendiculară pe fața dodecaedrului rombic { } este mare În cazul unei texturi cub, axa unei epruvete discontinue tăiate de-a lungul sau peste direcția de rulare este perpendiculară pe planul { }, iar axa unei epruvete discontinue tăiate la un unghi de ° pe direcția de rulare este perpendiculară spre avionul {PO} Anizotropia proprietăților este exprimată pe grafic în proprietatea coordonatelor - unghi față de direcția de rulare (Fig ) Când ștampilați un pahar dintr-o foaie de agitație anizotropă kaet festonat - marginea ondulată (Fig ) Înălțimea scoicii la ștanțare, de exemplu, cutiile de aluminiu ajunge la - % din înălțimea cutiei Apariția scoicilor, denumite și urechi sau limbi, este rezultatul trefilării diferitelor metale în direcții diferite, cu o subțiere diferită corespunzătoare a peretelui de sticlă În funcție de tipul de textură, există patru sau șase proeminențe de margine dispuse simetric În producția de masă a cupelor ștanțate, festonarea este o problemă serioasă: marginea ondulată trebuie tăiată și trimisă la retopire, ceea ce crește consumul de tijă de țagle Diferența de grosime a sticlei este în general de nedemontat Mărimea scoicilor este cu atât mai mare, cu atât numărul boabelor are aceeași orientare cristalografică Prin urmare, este clar că mărimea scoicilor depinde de modul de procesare Este posibil să alegeți astfel de condiții optime de laminare și recoacere în care să nu apară festonarea De exemplu, pentru a obține un izotrop Fig Matrița și alama sunt adesea recomandate Cu o compoziție chimică favorabilă, cupele fără scoici pot fi obținute într-o gamă largă de grade de deformare și temperaturi de recoacere Până acum, o astfel de compoziție, precum și modurile de procesare, sunt selectate pur empiric Oțel transformator orientat cu granule * Un exemplu important de material industrial în care textura de recristalizare este utilă este oțelul pentru transformatoare Tabla de oțel din miezul transformatorului este remagnetizată continuu Aproximativ , % total consumul de energie se pierde la încălzirea miezurilor transformatoarelor Eficiența ridicată a transformatoarelor este asigurată de pierderi minime pentru inversarea magnetizării de-a lungul direcției circuitului magnetic Oțelul de transformare conține , - , % Si și cantitatea minimă posibilă de carbon Proprietățile magnetice ale unui singur cristal de siliciu de fier sunt puternic anizotrope: permeabilitatea magnetică pmax pe direcția este de de ori mai mare decât pe direcția De la mijlocul anilor ' , au început să dezvolte o tehnologie pentru producerea oțelului de transformator cu o textură de recristalizare pronunțată, care oferă cea mai mare permeabilitate magnetică în direcția de rulare și pierderi minime de histerezis, în timp ce proprietățile magnetice se deteriorează în alte direcții Circuitul magnetic din oțel granulat este realizat în așa fel încât direcția de rulare a tablei să coincidă cu direcția fluxului magnetic În prezent, industria produce din ce în ce mai mult oțel de transformare laminat la rece, cu o textură nervură ascuțită { } , numită textura Goss Cu o textură de margine, muchia a cubului, adică direcția celei mai ușoare magnetizări, este paralelă cu direcția de rulare, iar planul { } al dodecaedrului rombic este paralel cu planul de rulare Direcția de magnetizare dură este la un unghi de , ° față de direcția de rulare, iar direcția de magnetizare intermediară este perpendiculară pe laminare O foaie industrială cu o grosime de , - , mm cu o textură nervură este obținută prin laminare la rece, recoacere la ~ °C și recoacere pe termen lung la temperatură înaltă la ~ °C în hidrogen Formarea unei texturi nervuri ascuțite { } este puternic influențată de structura benzii inițiale laminate la cald, în stratul apropiat de suprafață al căruia are loc orientarea nervurilor în timpul laminarii la cald În timpul primei recoaceri a benzii laminate la rece după recristalizarea primară, există o anumită cantitate de cristale de margine și, de asemenea, în principal în straturile de suprafață În timpul recoacerii finale la temperatură înaltă, în timpul dizolvării parțiale și coagulării nitrururilor sau sulfurilor, se dezvoltă o recristalizare secundară, creând o textură nervură ascuțită { } Boabele de coastă, ime având un avantaj de dimensiune, cresc în detrimentul boabelor altor componente texturale, iar recristalizarea secundară se dezvoltă de la suprafață până în centrul secțiunii de panglică Gravarea chimică, care îndepărtează stratul de suprafață cu nuclee secundare de recristalizare, slăbește textura nervurii în oțelul de transformator Oțelurile pentru transformatoare laminate la rece (și recoapte) au înlocuit practic oțelurile izotrope laminate la cald în producția de miezuri de transformatoare de putere Utilizarea lor face posibilă reducerea masei și dimensiunilor transformatoarelor puternice cu - % și reduce foarte mult pierderea de energie electrică în economia națională § Alegerea modurilor de recoacere pre-recristalizare si recristalizare Parametrii principali ai recoacerii metalelor si aliajelor intarite sunt temperatura si durata Ele determină natura și caracterul complet al modificărilor structurale în timpul recoacerii, precum și proprietățile metalului și aliajului după recoacere În unele cazuri, care vor fi luate în considerare mai jos, rata de încălzire până la temperatura de recoacere și viteza de răcire de la această temperatură joacă, de asemenea, un rol important Recoacere pre-recristalizare Recoacerea pre-recristalizare este înmuiere și întărire A Recoacere de înmuiere pre-recristalizare este utilizată pentru a îmbunătăți ductilitatea cu depozitarea parțială de co-f a călirii prin lucru Se utilizează atunci când înmuierea completă realizată prin recoacere de recristalizare nu este necesară sau de dorit Recoacerea pre-recristalizare de înmuiere servește cel mai adesea ca operație finală, care conferă produsului combinația necesară de rezistență și ductilitate i Foile de aluminiu de gradele AD, AD etc , sunt produse în cantități mari după recoacere de înmuiere pre-recristalizare la - °C (temperatura de recoacere depinde de conținutul de impurități din aluminiu, care afectează temperatura) Recoacerea de înmuiere pre-recristalizare este utilizată pe scară largă pentru magnale pentru a asigura operațiunile ulterioare de îndoire, flanșare etc La § , s-a remarcat deja ușurința de poligonizare a aliajelor de aluminiu-magneziu, ceea ce determină slăbirea cântând în timpul recoacerii pre-recristalizare O astfel de recoacere a aliajelor AMgI și AMg la - °C oferă o combinație de rezistență și ductilitate crescute (comparativ cu starea recristalizată) suficient pentru operațiunile ulterioare, inclusiv deformarea plastică Deoarece foile de aluminiu și magneziu alcătuiesc majoritatea produselor din tablă fabricate de fabricile de prelucrare a aliajelor ușoare, este clar cât de larg și eficient este utilizată recoacere de înmuiere pre-recristalizare Pentru metalele refractare din Grupa VIA (Mo și W), recoacerea pre-recristalizare este singura modalitate de a se înmuia după tratamentul sub presiune, deoarece devin foarte casante în timpul recristalizării Recoacerea pre-recristalizare a acestor metale și aliaje pe bază de acestea nu numai că ajută la îndepărtarea parțială a întăririi prin deformare, dar reduce și temperatura de tranziție de la starea plastică la starea fragilă (vezi Fig ) Recoacerea pre-recristalizare, de multe ori, împreună cu o creștere a ductilității, urmărește reducerea tensiunilor reziduale, stabilizarea proprietăților și creșterea rezistenței la coroziune Pentru a selecta modul de recoacere pre-recristalizare este necesar să se cunoască t" (pentru un grad de deformare dat) b Recoacerea de întărire pre-recristalizare este utilizată pentru a îmbunătăți proprietățile elastice ale arcurilor și membranelor Temperatura sa optimă (vezi § ) este selectată empiric În timpul recoacerii pre-recristalizare a aliajelor de cupru formate la rece (bronzuri de aluminiu și crom, aliaje de cupru-nichel), se poate întâlni fragilitate "foc" datorită formării porilor de-a lungul limitelor de granule Porii apar în timpul recoacerii sub acțiunea tensiunilor reziduale și, prin analogie cu porii formați în timpul fluajului, cresc datorită condensării golurilor Pentru a combate fragilitatea la foc, durata recoacerii în intervalul corespunzător de temperatură critică ar trebui să fie minimă Recoacere de recristalizare În funcție de condiții și scop, se pot distinge mai multe varietăți de recoacere de recristalizare A Recoacere cu recristalizare completă, denumită în mod obișnuit simplu recoacere prin recristalizare, este una dintre cele mai utilizate operații de tratament termic Recoacere prin recristalizare este utilizată în aplicații industriale ca operație inițială înainte de prelucrarea la rece prin presiune (pentru a conferi materialului cea mai mare plasticitate), ca proces intermediar între operațiile de deformare la rece (pentru a îndepărta călirea) și ca tratament termic final (de ieșire) (pentru a da semifabricatul sau produs proprietățile necesare) Recoacerea prin recristalizare a otelurilor din metale neferoase si aliaje se foloseste dupa laminarea la rece a tablelor, benzilor si foliilor, tragerea la rece a tijelor si sarmelor, matritarea la rece si alte TIPURI/prelucrarea la rece prin presiune În producția de semifabricate și produse din metale și aliaje neferoase, recoacerea de recristalizare ca operație independentă de tratament termic este mult mai răspândită decât în tehnologia de producție a oțelului Acest lucru se explică prin faptul că, în comparație cu oțelurile, o proporție incomparabil mai mare de metale și aliaje neferoase este supusă prelucrării la rece prin presiune Modul optim de recoacere poate fi selectat în funcție de graficele dependenței de temperatură a proprietăților (vezi *Fig V și ) Deci, pentru a restabili plasticitatea cuprului, poate fi recomandată o recoacere de o oră la - °C (vezi Fig ) Limita superioară a temperaturii de recoacere a fost aleasă sub temperatura de supraîncălzire (~ °C), iar cea inferioară a fost aleasă cu un oarecare exces de I* (~ °C), deoarece la un anumit grad "geometric" de deformare a produs, unele dintre secțiunile sale sunt deformate neuniform În zonele cu un grad mai scăzut de deformare, recristalizarea se termină la temperaturi mai ridicate La alegerea modului de recoacere se pot folosi diagrame de recristalizare (tip £ ' £ si C ), evitandu-se obtinerea de boabe foarte grosiere si granulatii neuniforme În acest caz, ar trebui să fie bine conștienți de limitările care sunt asociate cu utilizarea diagramelor de recristalizare Nu este întotdeauna posibil să se judece calitatea materialului recoapt numai după proprietățile sale mecanice Un alt indicator în unele cazuri este mărimea boabelor recristalizate Deci, de exemplu, boabele grosiere sunt cauza apariției cojii de portocală - o rugozitate caracteristică a produselor după embotire adâncă, întindere etc Într-un material cu granulație grosieră, neomogenitatea deformării plastice a diferitelor boabe este deosebit de pronunțată Neomogenitatea deformării boabelor mari în libertate suprafața produsului și apare ca o coajă de portocală Cu granulație fină, o astfel de rugozitate nu este vizibilă Viteza de încălzire la temperatura de recoacere cel mai adesea nu contează Dar, în unele cazuri, este necesară încălzirea accelerată Astfel, atunci când semifabricatele prelucrate la rece dintr-un aliaj de aluminiu marca AMts sunt încălzite lent la temperatura de recoacere, cresc boabe foarte mari, care provoacă rugozitate la suprafață după îndreptare și reduc alungirea relativă Boabele mari cresc deoarece, în cazul încălzirii lente, recristalizarea primară începe la temperaturi relativ scăzute și se desfășoară dintr-un număr mic de centri După încălzirea rapidă la o temperatură ridicată (de exemplu, atunci când este încălzită într-o baie de salpetru la ° C), recristalizarea primară intensă se dezvoltă imediat din multe centre, iar boabele sunt bune ~~ Viteza de răcire de la temperatura de recoacere de recristalizare a metalelor și aliajelor monofazate nu afectează proprietățile acestora Produsele semifabricate din aliaje de cupru sunt uneori răcite în apă pentru o mai bună separare a calcarului Dacă aliajul este capabil să se întărească în timpul călirii și îmbătrânirii, atunci viteza de răcire de la temperatura de recoacere de recristalizare trebuie uneori reglată Deci, în aliajul de aluminiu întărit la căldură B în timpul recoacerii după deformarea la rece, pe lângă procesul principal - recristalizare, poate apărea și un proces secundar - călirea parțială (călirea) urmată de îmbătrânire Ca urmare, înmuierea necesară a materialului nu se realizează în timpul recoacerii Prin urmare, aliajul B trebuie răcit lent împreună cu cuptorul de la temperatura de recoacere de recristalizare ( - °C) la o temperatură de °C (la o viteză care nu depășește K/h) b Recoacere prin recristalizare pentru a obține boabe ultrafine a devenit recent din ce în ce mai importantă Boabele ultrafine se numesc boabe cu o dimensiune mai mică de ~ μm Astfel de boabe mici sunt proporționale cu subboabele și diferă de ele numai în limitele cu unghi înalt Structura cu granulație ultrafină ar trebui să aibă foi destinate turnării superplastice - suflarea părților de configurație complexă la presiune scăzută a gazului Recoacerea pentru a obtine boabe ultrafine se realizeaza la un numar foarte mare de centre de recristalizare, iar aliajul trebuie sa aiba si un fel de dopuri care sa impiedice cristalizarea rapida Orez Schema de prelucrare pentru obținerea structurii granulației ultrafine în foi de aliaj B : - întărire; - recoacere de heterogenizare; - rulare; - recoacere de recristalizare îngroșarea boabelor recristalizate în timpul turnării superplastice efectuate la temperaturi ridicate În unele aliaje de aluminiu, cum ar fi tipul B , aceste condiții sunt ușor de implementat Foaia se prelucrează după următoarea schemă (Fig ) Mai întâi, piesa de prelucrat este stinsă în apă la °C pentru a obține o soluție de aluminiu suprasaturată Apoi, se efectuează recoacere de heterogenizare (a se vedea § de mai jos) la °C timp de ore pentru a izola un număr mare de particule din faza M(MgZns) cu o dimensiune de aproximativ μm din soluția solidă În timpul laminarii ulterioare la rece cu o reducere de - °/o, în apropierea acestor particule din soluția de aluminiu apar îndoituri locale ale rețelei cristaline, care, în timpul recoacerii ulterioare pe termen scurt ( °C, min), servesc drept locații pentru nuclearea boabelor recristalizate (vezi Sec , p ) Obținerea boabelor ultrafine în timpul recoacerii este facilitată de încălzirea rapidă într-o baie de salitr Rolul opritoarelor în unghi înalt Dispersoizii de Al Cr cu o dimensiune mai mică de , μm au precipitat din soluția solidă de aluminiu în timpul recoacerii de omogenizare a lingoului (vezi Sec , Sec ) V Recoacerea cu recristalizare incompletă se efectuează la temperaturi peste /*, dar sub / £ pentru a elimina parțial întărirea Permite, de exemplu, producerea de foi semi-călit din aliaje de aluminiu necălit Structura este parțial recristalizată și parțial poligonizată - d Recoacerea de texturare este utilizată pentru a obține o anizotropie avantajoasă a proprietăților în oțel de transformator, aliaje fier-nichel cu o buclă de histerezis dreptunghiulară și alte materiale Alegerea regimului optim de recoacere aici este cea mai dificilă sarcină e Recoacere cu recristalizare în zone (gradient) este utilizată pentru a forma boabe columnare foarte alungite O zonă de încălzire relativ îngustă la temperaturile de recristalizare se deplasează de-a lungul produsului rece, în care se creează astfel un gradient ascuțit temperaturile Cristalele cresc în direcția mișcării zonei fierbinți, "absorbind" toate boabele noi de pe frontul de recristalizare în mișcare În această direcție, numărul de granițe transversale va fi redus brusc în produsul recristalizat, iar unele proprietăți pot îmbunătăți, de exemplu, rezistența la căldură Recoacere cu recristalizare în gradient după deformarea critică în practica de laborator servește la creșterea monocristalelor mari Capitolul III RECOLARE PENTRU REDUCEREA STRESULUI În timpul tratamentului sub presiune, turnării, sudării, tratamentului termic, șlefuirii, tăierii și a altor procese tehnologice, pot apărea tensiuni interne în produs, care se echilibrează reciproc în interiorul corpului fără participarea sarcinilor externe În cele mai multe cazuri, tensiunile interne sunt stocate complet sau parțial în metal după terminarea procesului tehnologic și de aceea se numesc tensiuni reziduale În acest capitol sunt luate în considerare doar tensiunile care sunt echilibrate în volumul întregului corp sau macropărțile sale individuale Astfel de tensiuni mai sunt numite tensiuni zonale sau tensiuni de primul fel, pentru a le distinge de tensiunile de al doilea fel (microstresuri), care sunt echilibrate în volumul cristalitelor individuale sau a părților lor Recoacerea cu reducere a tensiunilor este un tratament termic în care procesul principal este relaxarea totală sau parțială a tensiunilor reziduale zonale § Apariţia şi rolul tensiunilor reziduale Motivele apariției macrotensiunilor interne (stresuri de primul fel) sunt deformarea plastică inegală sau modificările diferite ale volumului specific în diferite puncte ale corpului Următorul exemplu simplu explică apariția tensiunilor reziduale cu deformare plastică inegală în diferite părți ale metalului (Fig ) Imaginați-vă că o bandă de metal este rulată în role în formă de butoi, al căror diametru este mult mai mare la mijloc decât la capete Straturile centrale ale benzii primesc mai multă compresie decât cele extreme Dacă piesa de prelucrat ar fi DE alcătuite, de exemplu, lipite, dintr-un set de bare, atunci fiecare dintre aceste bare ar primi o prelungire în conformitate cu compresia sa: barele centrale ar trebui să se întindă mai mult decât cele exterioare Dar banda de metal este de fapt un corp monolitic, în care straturile central și exterior nu pot fi izolate unul de celălalt prin întindere la lungimi diferite Prin urmare, straturile centrale, care au tendința de a se întinde mai mult, vor experimenta influența de reținere a straturilor cele mai exterioare și se vor dovedi a fi subîntinse Cu alte cuvinte, în straturile centrale vor apărea tensiuni interne de compresiune Straturile cele mai exterioare, dimpotrivă, vor fi alungite sub acţiunea straturilor centrale cu o valoare mai mare decât cea determinată de compresia lor Prin urmare, tensiunile interne de tracțiune vor apărea în straturile cele mai exterioare (vezi Fig ) Voltaj ^Directia Pranatka Orez Apariția tensiunilor reziduale în bandă datorită comprimării diferite a straturilor centrale și exterioare prn rularea în role în formă de butoi: - bandă înainte de rulare; - bandă după rulare; - stratul central al benzii în cazul desenului liber (fără interacțiune cu straturile învecinate) Semnificațiile diferitelor semne sunt echilibrate reciproc în interiorul benzii și rămân în metal după terminarea rulării Volumul specific se modifică în timpul contracției și expansiunii termice, cristalizării topiturii, transformărilor de fază în stare solidă și modificărilor compoziției chimice a straturilor de suprafață Dacă dilatarea sau contracția termică, cristalizarea topiturii și transformările de fază în stare solidă ar avea loc simultan și în aceeași măsură pe întregul volum al corpului, atunci nu ar apărea solicitări interne Dar în timpul încălzirii și răcirii, există întotdeauna un gradient de temperatură pe secțiunea transversală a corpului și, prin urmare, modificările de mai sus ale volumului specific în diferite puncte ale metalului decurg diferit, rezultând tensiuni interne Există tensiuni interne termice și de fază (structurale), care apar, respectiv, ca urmare a compresiei sau expansiunii termice și transformărilor de fază în stare solidă Tensiuni interne pot apărea în timpul aproape oricărei prelucrări, iar o operație tehnologică poate duce la crearea unor tensiuni reziduale de diferite origini: termice, de fază și tensiuni din deformarea plastică neomogenă De exemplu, în cazul prelucrării -Foryache prin presiune, pe lângă tensiunile formate din cauza deformării plastice neomogene, pot apărea tensiuni termice și de fază dacă aliajul prelucrat la cald este răcit rapid și are loc o transformare de fază în acesta În timpul turnării, sudării și călirii apar tensiuni termice și de fază Tensiunile reziduale de diverse origini se adună aglebric și de foarte multe ori dau diagrame foarte complexe i După denumirea procesului tehnologic disting între turnare, sudare, călire, șlefuire și alte tensiuni reziduale Tensiunile reziduale afectează comportamentul produsului în timpul procesării, exploatării și chiar în timpul depozitării într-un depozit Tensiunile reziduale, care se adună algebric cu tensiunile de funcționare, le pot întări sau slăbi De regulă, tensiunile reziduale de tracțiune sunt cele mai periculoase, deoarece acestea, atunci când sunt combinate cu solicitările de tracțiune de la sarcini externe, duc la distrugere, deși aceste sarcini pot fi mici Mai ales periculoase sunt tensiunile de tracțiune în tensiune triaxială După cum se știe, starea de solicitare în tensiune triaxială este cea mai "rigidă", deoarece tensiunile tangenţiale care provoacă curgerea plasticului sunt extrem de mici sau egale cu zero, în urma cărora se creează condiții favorabile pentru rupere fragilă Tensiunile reziduale sunt, de asemenea, deosebit de periculoase la produsele din aliaje cu ductilitate scăzută și cele care devin casante odată cu scăderea temperaturii La solicitări reziduale ridicate, distrugerea are loc adesea de la sarcini de magnitudine nesemnificativă (în special sarcini de șoc) Deci, de exemplu, fisurile în piese turnate din oțel pot apărea atunci când sunt curățate cu un ciocan pneumatic și chiar de la un tiraj în timpul iernii (datorită adăugării tensiunilor termice la cele reziduale) Lingouri mari de turnare semi-continuă din aliaje de aluminiu cu ductilitate scăzută care timp după terminarea turnării poate fi distrus prin mici șocuri sau impacturi accidentale; Energia elastică eliberată în timpul fracturii este atât de mare încât o parte dintr-un lingou cântărind sute de kilograme se rupe cu o crăpătură puternică și zboară la o distanță de câțiva metri Tensiunile de tracțiune reziduale din structurile sudate duc uneori la accidente grave Distrugerea podurilor sudate și a navelor complet sudate este adesea asociată cu manifestarea unor tensiuni reziduale mari aproape de cedare Sunt cunoscute cazuri când navele complet sudate, din cauza tensiunilor de întindere reziduale, au fost distruse sub influența unor factori externi minori, de exemplu, de la o lovitură cu o rangă când puntea a fost curățată de gheață Problema tensiunilor reziduale în structurile sudate a atras o atenție deosebită după ce mai multe nave complet sudate s-au rupt în jumătate în timp ce navigau sau ancorau Tensiunile reziduale de tracțiune din straturile de suprafață sunt deosebit de dăunătoare pentru piesele care funcționează sub sarcini alternative, deoarece astfel de solicitări contribuie la cedarea prin oboseală (amintim că o fisură de oboseală are originea pe suprafața produsului) Efectul nociv al tensiunilor reziduale se reflectă într-o creștere a activității chimice globale a metalului Deosebit de dăunătoare este creșterea coroziunii intergranulare sub acțiunea tensiunilor reziduale de tracțiune (crăpare sezonieră a alamei) Într-un metal cu tensiuni reziduale, există regiuni de deformații elastice de diferite semne Dacă tăiați produsul sau tăiați (și, de asemenea, curățați) stratul de suprafață de pe acesta, atunci devine posibilă ameliorarea elastică a macrostresurilor Metodele mecanice de determinare a mărimii și semnului tensiunilor reziduale se bazează pe măsurarea deformațiilor elastice rezultate (tensiunile se calculează din deformații) Tensiunile reziduale pot provoca deformarea formei (deformarea) și modificarea dimensională a produsului în timpul procesării, exploatării sau depozitării acestuia într-un depozit Deformarea apare ca urmare a deformarilor de incovoiere si torsiune care apar atunci cand echilibrul fortelor si momentelor interne este perturbat În timpul tăierii apar distorsiuni deosebit de frecvente și puternice, deoarece îndepărtarea stratului de metal perturbă echilibrul tensiunilor reziduale De exemplu, dacă din banda din Fig decupează pe o parte un strat în care acţionează tensiunile de tracţiune, apoi banda se va îndoi în planul desenului din cauza dezechilibrului dintre tensiunile reziduale de tracţiune şi compresiune Modificările spontane ale dimensiunilor și deformarea în timpul depozitării pieselor apar datorită redistribuirii treptate a tensiunilor reziduale în timpul relaxării acestora Rata de relaxare (reducere) a tensiunilor depinde de nivelul lor inițial: cu cât este mai mare, cu atât mai rapid I I Novikov există relaxare Deoarece valoarea tensiunilor reziduale este diferită în diferite părți ale secțiunii transversale a produsului, din cauza ratei inegale de relaxare a acestora la temperatura camerei, echilibrul inițial al forțelor interne este perturbat; momente În acest caz, tensiunile reziduale sunt redistribuite și se stabilește o nouă stare de echilibru Amploarea deformarii este cu atât mai mare, cu atât este mai mare diferența în gradul de relaxare a tensiunilor reziduale în diferite secțiuni ale secțiunii și cu atât rigiditatea produsului la încovoiere este mai mică Uneori, după asamblarea mașinilor, apar goluri sau etanșeitate inacceptabile în părțile de împerechere, care anterior erau atașate exact unele de altele Prin crearea unor tensiuni reziduale controlate care sunt scăzute din tensiunile de lucru, este posibilă creșterea proprietăților de performanță ale metalului Cel mai adesea, tensiunile reziduale de compresiune sunt create în mod intenționat în stratul de suprafață, ceea ce reduce tensiunile de lucru periculoase la tracțiune În acest scop, se utilizează greșarea, nitrurarea (vezi § ) și alte tipuri de tratare a suprafeței metalelor În majoritatea covârșitoare a cazurilor, amploarea, semnul și distribuția tensiunilor reziduale pe volumul produsului sunt necunoscute Pentru a determina aceste caracteristici, este necesară încălcarea integrității produsului Metoda cu raze X face posibilă estimarea macrotensiunilor reziduale numai în stratul de suprafață prin modificarea relativă a distanței interplanare Prin urmare, este întotdeauna de așteptat ca tensiunile reziduale necontrolate de la formare, turnare, sudare, întărire și alte tensiuni reziduale să poată degrada proprietățile metalului și să fie periculoase în timpul prelucrării sale și al funcționării produsului În general, este de dorit să se elimine complet sau cel puțin parțial tensiunile reziduale necontrolate § Reducerea tensiunilor reziduale în timpul recoacerii Excesul de energie în zonele deformate elastic poate scădea fără a încălca integritatea corpului dacă descărcarea tensiunilor reziduale are loc prin deformare plastică Prin urmare, pentru a obține îndepărtarea completă sau parțială a macrotensiunilor reziduale din produs, este necesar să se induce fluxul de plastic în acesta Tensiunile reziduale în timpul recoacerii scad în două moduri: ) datorită deformării plastice în condițiile în care aceste tensiuni depășesc limita de curgere; ) ca urmare a fluajului la solicitări mai mici decât limita de curgere Să luăm în considerare prima cale Tensiunile reziduale, care sunt elastice, conform legii lui Hooke, sunt proporționale cu modulul de elasticitate și mărimea deformării elastice Pe măsură ce temperatura crește, modulul de elasticitate scade ușor și, în mod corespunzător, tensiunile reziduale scad ușor Limita de curgere scade, de asemenea, odată cu creșterea temperaturii și mult mai intens decât tensiunile reziduale (Fig ) Peste o anumită temperatură ( ), limita de curgere devine mai mică decât tensiunile reziduale și Orez Schema efectului temperaturii asupra tensiunilor reziduale (/) si limitei de curgere ( ) Timp de recoacere Orez Reducerea tensiunilor reziduale (o) cu creșterea timpului de expunere la două temperaturi (/ > M deformare plastică, în urma căreia tensiunile reziduale sunt reduse la valoarea limitei de curgere Limita inferioară de temperatură pentru scăderea tensiunilor reziduale nu este foarte clară, deoarece tensiunile reziduale de forfecare de diferite mărimi acționează în diferite părți ale corpului La solicitări peste limita de curgere, se generează multe dislocații, a căror alunecare duce la o deformare plastică foarte rapidă Se poate presupune că gradul de descărcare a tensiunilor reziduale printr-un astfel de mecanism este determinat de temperatura de recoacere, și nu de durata acesteia Luați în considerare a doua modalitate de a reduce tensiunile reziduale, atunci când valoarea lor este mai mică decât limita de curgere Dacă, la un moment dat în încercarea de tracțiune a unei probe, deformarea este oprită și proba este lăsată în mânerele mașinii de încercare la tracțiune sub sarcină, atunci, după cum se știe, va avea loc relaxarea tensiunii în eșantion * Tensiunile din acest experiment scad la început rapid, apoi din ce în ce mai lent și, în final, se atinge un anumit nivel aproape constant de tensiuni Deformarea totală a probei este suma elastică și plastică: etotal = eupr + epl- ( ) Lungimea probei în mânerele mașinii rămâne neschimbată Tensiunile din acesta scad deoarece deformația elastică scade cu o creștere simultană și egală a deformației plastice care se dezvoltă în condiții de fluaj Relaxarea la o tensiune totală dată se dezvoltă prin fluaj sub stres în scădere Într-o piesă în care tensiunile reziduale sunt mai mici decât limita de curgere, deformarea elastică se poate transforma și în plastic în timp • În intervalul de temperatură în care tensiunile reziduale sunt mai mici decât limita de curgere (sub t\ în Fig ), fluajul este singurul mecanism posibil pentru reducerea lor La solicitări mai mici decât limita de curgere, nu există multiplicarea masei și alunecarea masei a dislocațiilor Curgerea lentă a plasticului este realizată prin mișcarea unui număr limitat de luxații ușor mobile Întâlnirea obstacolelor (încurcături de dislocare, particule dispersate, granițe), dislocațiile de alunecare sunt întârziate Epuizarea dislocațiilor ușor mobile duce la amortizarea fluajului, iar o scădere a tensiunilor reziduale îmbunătățește și mai mult această amortizare Fluctuațiile energiei termice activează alunecarea Odată cu creșterea duratei de recoacere, acestea implică luxații mai puțin favorabile situate în alunecare și ajută luxațiile să depășească și să ocolească obstacolele La temperaturi de recoacere de peste , Gp, obstacolele sunt ocolite prin dislocații prin urcare, ca în fluaj convențional la temperatură înaltă Tensiunile reziduale în produse* sunt oarecum reduse datorită fluajului chiar și la temperatura camerei Cu cât temperatura este mai mare, cu atât fluctuațiile termice sunt mai mari și scad mai rapid și mai complet tensiunile reziduale (Fig ) Dacă produsele sunt încălzite la temperaturi (peste t \ în Fig ), la care limita de curgere devine mai mică decât tensiunile reziduale, atunci la început există o expansiune rapidă o serie de tensiuni până la valoarea limitei de curgere datorate înmulțirii masei și alunecării dislocațiilor, iar apoi acest mecanism de deformare plastică este înlocuit cu fluaj, ducând la o relaxare treptată și decadentă a tensiunii Descărcarea rapidă a tensiunilor reziduale la temperaturi ridicate este uneori periculoasă, deoarece datorită distribuției neomogene a tensiunilor pe secțiunea transversală și lungimea produsului, poate duce la un dezechilibru al forțelor și momentelor interne, însoțit de deformare Ideală pentru recoacere este relaxarea tensiunilor în forma sa clasică, când deformarea plastică lentă crește cu o scădere simultană și egală a deformației elastice, astfel încât dimensiunile liniare în direcția forțelor să nu se modifice Cu cât nivelul tensiunilor inițiale este mai mare, cu atât acestea sunt descărcate mai repede în prima perioadă și riscul de deformare este mai mare Durata recoacerii pentru reducerea tensiunilor este determinată empiric O anumită temperatură de recoacere în fiecare produs specific corespunde propriului său nivel final de tensiuni reziduale, după care este practic inutil să se mărească timpul de recoacere (vezi Fig ) Atunci când alegeți un mod de producție de recoacere, ar trebui să se recurgă la teste la scară completă, deoarece fiecare parte specifică este caracterizată de propria sa distribuție a tensiunilor reziduale înainte și după recoacere În multe cazuri, reducerea tensiunilor reziduale este un proces secundar care are loc în timpul diferitelor operațiuni de tratament termic simultan cu principalele modificări structurale și de fază De exemplu, tensiunile de turnare scad în timpul recoacerii de omogenizare Odată cu o revenire ridicată a oțelului, împreună cu procesul principal de transformare a martensitei în sorbitit, tensiunile de călire scad Tensiunile reziduale rezultate din prelucrarea la rece sunt reduse prin recoacere de recristalizare, al cărei scop principal este eliminarea călirii prin muncă Încălzirea pentru a reduce tensiunile reziduale trebuie adesea folosită ca o operație de tratament termic independent, care în acest caz se numește recoacere pentru a reduce tensiunile Utilizarea recoacerii pentru reducerea tensiunilor este limitată de acelea structurale și faze nedorite mi modificări care pot apărea în timpul încălzirii De exemplu, pentru a elimina în mod adecvat tensiunile de călire din produsele din aliaje de aluminiu întărite termic, este necesară încălzirea acestora la temperaturi de aproximativ - °C Dar la astfel de temperaturi în aliajele de aluminiu are loc o rearanjare, însoțită de o scădere a rezistenței Ați mâncat pentru a elimina complet macrostresurile reziduale? lucru la rece prin presiune, este de dorit să se efectueze o ** recoacere la astfel de temperaturi la care are loc recristalizarea Dar, în același timp, întărirea de la prelucrarea la rece prin presiune este eliminată, ceea ce în multe cazuri este inacceptabil Prin urmare, trebuie fie să suportăm o îndepărtare insuficientă completă a tensiunilor reziduale la temperaturi scăzute, fie să facem un compromis, realizând o îndepărtare mai completă a tensiunilor cu o oarecare deteriorare a proprietăților mecanice și de altă natură Vitezele de încălzire și în special de răcire în timpul recoacerii ar trebui să fie scăzute, astfel încât să nu apară noi solicitări termice interne Recoacerea pentru reducerea tensiunilor reziduale este utilizată pe scară largă în inginerie Reduce tensiunile de întindere reziduale dăunătoare, mai ales periculoase în starea de solicitare în vrac, vă permite să creșteți sarcinile externe admisibile, crește rezistența la oboseală și sarcinile de impact, reduce tendința de rupere casantă, coroziunea intergranulară și oboseala coroziunii, stabilizează dimensiunile și previne deformarea și lesa produselor Dacă tensiunile de funcționare în timpul funcționării produselor sunt relativ mici (departe de punctul de curgere) și principala cerință pentru piese este stabilitatea dimensională și a formei ridicate, atunci pentru a preveni deformarea, nu este necesar să se realizeze o reducere semnificativă a tensiunilor reziduale Un exemplu este piesele de bază ușor încărcate ale mașinilor-unelte și instrumentelor de precizie, turnate din fontă gri ieftină Vechea practică de prevenire a deformării unor astfel de piese turnate este de a le depozita într-un depozit la temperatura ambiantă timp de câteva luni sau chiar câțiva ani Această metodă de stabilizare dimensională a pieselor turnate din fier se numește îmbătrânire naturală După cum s-a dovedit mai târziu, Acest proces nu are nicio legătură cu tipul binecunoscut de tratament termic - îmbătrânirea naturală după întărire (vezi § ) îmbătrânirea pe termen lung a pieselor turnate din fontă, tensiunile reziduale din acestea scad cu doar - %, deși o astfel de îmbătrânire previne deformarea pieselor Acest lucru poate fi explicat prin faptul că deformarea pieselor turnate din fontă cenușie este cauzată în principal de relaxarea tensiunilor de vârf în locurile de concentrare a acestora în apropierea plăcilor de grafit La un nivel general relativ scăzut de tensiuni reziduale, în apropierea unor concentratoare precum incluziunile de grafit, se pot apropia de limita de curgere și se pot relaxa mai repede în aceste locuri Pentru dovadă, mostre de oțel, fontă nodulară și fontă cenușie au fost încărcate la aceeași tensiune inițială Apoi, relaxarea stresului a fost monitorizată timp de șase luni S-a dovedit că tensiunile s-au relaxat cel mai lent la specimenele de oțel, ceva mai rapid la specimenele de fontă cu grafit nodular și cel mai rapid la specimenele de fontă cenușie cu paste grosiere de grafit Se poate presupune că în timpul îmbătrânirii în încăpere a pieselor turnate din fontă gri, în principal tensiunile de vârf din apropierea incluziunilor de grafit se relaxează, ceea ce previne deformarea pieselor, deși are un efect redus asupra tensiunilor reziduale medii măsurate * Este dificil să folosiți multe luni de îmbătrânire a pieselor turnate din fontă gri în condiții moderne de producție ca principală modalitate de a preveni deformarea Pentru a accelera stabilizarea dimensiunilor, piesele turnate din fontă sunt recoapte la - °C timp de - ore Oțelurile sunt recoapte pentru a reduce tensiunile la temperaturi de obicei ușor sub punctul critic Ac Tablele laminate la rece și ștanțarea din cupru, nichel, titan și aliaje forjate pe baza acestora sunt recoapte pentru a reduce tensiunile reziduale la temperaturi care nu sunt peste punctul de început de recristalizare, în ordine pentru a menține caracteristicile de rezistență ridicate ale metalului întărit la lucru Recoacere de reducere a tensiunii este utilizată pe scară largă pe alamele care conțin mai mult de % Zn, deoarece acestea sunt foarte predispuse la coroziune prin stres ("boală sezonieră") Dacă lingourile de turnare continuă din aliaje de aluminiu forjat nu au fost supuse recoacerii de omogenizare, atunci înainte de tăierea în semifabricate tăiate la lungime, acestea ar trebui recoapte la - °C pentru a reduce tensiunile reziduale pentru a evita distrugerea periculoasă a lingourilor în timpul tăierii Pentru a reduce tensiunile de sudură în Pentru structurile voluminoase responsabile, sunt construite cuptoare speciale cu un spațiu mare de lucru pentru a plasa întregul produs în ele Suprasarcini temporare pentru reducerea tensiunilor reziduale După cum sa menționat deja, descărcarea tensiunilor reziduale în timpul recoacerii are loc numai ca urmare a dezvoltării deformării plastice Dacă tensiunile reziduale sunt mult mai mici decât limita de curgere, atunci se relaxează lent datorită dezvoltării fluajului Pentru o reducere mai completă și mai rapidă a tensiunilor reziduale se folosesc diverse suprasarcini temporare ale produsului care, însumate cu tensiunile reziduale, provoacă deformare plastică în întregul produs sau în secțiunile sale individuale Cele mai vechi metode de creare a supraîncărcărilor temporare sunt vibrațiile forțate și lovirea din toate părțile pieselor turnate din fontă Aceste trucuri simple sunt foarte eficiente în prevenirea deformarii Pentru a stabiliza dimensiunile pieselor turnate din fontă, se poate aplica și încărcare statică temporară De exemplu, în paturile lungi, momentele de încovoiere sunt create folosind cricuri Pentru ameliorarea tensiunilor reziduale și concomitent pentru îndreptare, semifabricatele din aliaje de aluminiu (tije, țevi etc ) sunt întinse cu - % la mașini speciale de întindere O sarcină temporară este, de asemenea, creată prin tratament termic pur, pentru care se folosesc două metode - ciclul termic și șoc termic Ciclul termic este cel mai potrivit pentru a se aplica aliajelor care conțin faze cu coeficienți termici de dilatare liniară foarte diferiți, cum ar fi siluminii Ciclul termic se aplică pieselor din silumin, care sunt supuse unor cerințe deosebit de stricte de stabilitate dimensională în timpul depozitării și exploatării instrumentelor de înaltă precizie Piesele din AL și AL sil-mins sunt răcite la temperaturi de minus -minus ° C, apoi încălzite la temperatura camerei și introduse într-un cuptor încălzit la ° C (sau transferate imediat în cuptor) Apoi piesele sunt răcite la temperatura camerei și din nou tratate cu rece În timpul a trei cicluri de astfel de procesare (ultimul ar trebui să fie întotdeauna operația de încălzire), tensiunile reziduale sunt reduse cu - % Recoacere normală lungă la temperatura superioară a ciclului termic ( °C) reduce tensiunile reziduale incomparabil mai slabe Datorită diferenței mari a coeficienților termici de dilatare liniară a fazelor de aluminiu și siliciu (de aproximativ , ori), la interfețe apar microstresuri În timpul tratamentului la rece, aceste microstresuri cresc și, adunându-se cu tensiunile reziduale, provoacă deformații plastice semnificative în timpul încălzirii Astfel, alternanța de răcire la temperaturi negative și încălzirea ulterioară îmbunătățește fluxul de plastic în microsecțiuni și contribuie astfel la o reducere mai completă a tensiunilor reziduale Ciclul termic natural (cu cicluri neregulate de schimbări de temperatură sub influența soarelui, vântului și ploii) este supus turnărilor de fontă în timpul îmbătrânirii în aer liber Supraîncărcările temporare care apar în acest caz contribuie la o mai mare stabilizare a dimensiunilor decât îmbătrânirea acelorași piese turnate într-o încăpere închisă Metoda șocului termic constă în crearea unor tensiuni termice în timpul încălzirii rapide a produsului, care, provocând suprasolicitare temporară, contribuie la relaxarea tensiunilor reziduale Cel mai simplu mod este să instalați piese turnate din fontă cu o diferență mare într-un cuptor încălzit Pentru reducerea tensiunilor de întărire în plăci, ștanțare și alte piese din aliaje de aluminiu care nu pot fi recoapte din cauza inadmisibilității înmuierei, se propune aplicarea unui tratament la rece urmat de șoc termic Produsul întărit este plasat în azot lichid (- ° C), apoi încălzit rapid la temperaturi scăzute în apă clocotită sau abur Pre-răcirea în azot lichid face posibilă creșterea tensiunilor termice în timpul șocului termic la o temperatură scăzută de încălzire Capitol A DOUA COACERE Recoacerea de al doilea fel se bazează pe utilizarea transformărilor de fază de difuzie (normale) în timpul răcirii metalelor și aliajelor Posibilitatea fundamentală de aplicare a recoacerii de tip la un aliaj poate fi stabilită din diagrama de stare În stare solidă apar diferite transformări de fază: polimorfe, eutectoide, dizolvarea unei faze în alta la încălzire și separarea inversă la răcire etc Recoacerea de al doilea fel poate fi efectuată cu o schimbare completă a compoziției fazei, când fazele care au existat la temperatura camerei dispar la încălzire, iar faza care este stabilă la temperatură ridicată dispare la răcire Un exemplu este transformarea perlitei în austenită și descompunerea austenitei pentru a forma perlită (vezi Fig de mai jos) Dacă modificarea compoziției fazei este asociată numai cu solubilitatea variabilă a componentelor în stare solidă, atunci faza principală, în care faza în exces se dizolvă, este stabilă atât la temperaturi scăzute, cât și la temperaturi ridicate În aliajele de acest tip, în timpul încălzirii și răcirii, se modifică doar raportul cantitativ al fazelor (inclusiv dispariția completă a uneia dintre ele în timpul încălzirii) Un exemplu este tranziția CuAl într-o soluție de aluminiu la încălzire și separarea acestui compus intermetalic de soluția solidă la răcire (vezi Fig ) În practică, oportunitatea recoacerii de al doilea fel este determinată de cât de puternic afectează modificările structurale proprietățile metalului sau aliajului Scopul său este foarte divers și va fi indicat atunci când se iau în considerare tipuri specifice de recoacere Parametrii principali de recoacere de al -lea fel: temperatura de încălzire, timpul de menținere la această temperatură și viteza de răcire Temperatura de încălzire și timpul de menținere ar trebui să asigure modificările structurale necesare, de exemplu, dizolvarea completă a fazei în exces Viteza de răcire trebuie să fie suficient de mică pentru a permite tranzițiile inverse de fază pe măsură ce temperatura scade Pentru mecanismul transformărilor normale, vezi § transformări bazate pe difuzie (sau autodifuzie) De obicei, în timpul recoacerii, produsele sunt răcite împreună cu cuptorul sau în aer în afara cuptorului Deoarece recoacere de al doilea fel se bazează pe utilizarea transformărilor de fază în stare solidă, luăm în considerare mai întâi regularitățile generale ale unor astfel de transformări Capitolul IV REGULARITĂȚI GENERALE ALE TRANSFORMĂRILOR DE FAZĂ ÎN STARE SOLIDĂ § Termodinamica transformărilor de fază După cum se știe, la temperatură și presiune constante, toate procesele spontane din sistem merg în direcția scăderii energiei Gibbs Starea de echilibru este caracterizată de valoarea minimă a energiei Gibbs Energia Gibbs (sau potențialul izobar-izotermic), care este funcția caracteristică a sistemului, este determinată de următoarea relație: G-H-TS, ( ) unde H ■ este entalpia; S - entropie; T este temperatura Din ecuația generalizată a primei și a doua legi ale termodinamicii rezultă că (dG/dT)P=-S și (d G/dT )P =-(d'S/dT)P și, în consecință, elementul dizolvat este hidrofob: concentrația sa în topitură este mai mică decât în soluția solidă, iar la limita granulelor este mai mică decât în corpul bobului Cu toate acestea, previziuni cantitative fiabile ale gradului de manifestare a horofilității sau horofobicității bazate pe această metodă nu pot fi făcute, fie și numai pentru că structura granițelor de cereale nu este identică cu structura unei soluții lichide Segregarea în echilibru a unui element horofil sau, dimpotrivă, epuizarea zonei apropiate de graniță cu un element gorofob poate influența puternic nuclearea unei noi faze de-a lungul granițelor de cereale și, în principiu, atât facilitarea, cât și împiedicarea transformării de fază sunt posibile aici Este deosebit de important ca, cu un conținut total mic de element horofil din aliaj, concentrația acestuia în soluție la limita granulelor poate fi suficient de mare pentru a afecta transformarea de fază Din cauza unor circumstanțe aleatorii, topiturile diferite ale unui aliaj de aceeași calitate conțin o cantitate inegală de impurități horofile care nu sunt controlate prin metode de analiză convenționale și, prin urmare, aceste topituri pot diferi semnificativ în rata de nucleare a unei noi faze la granițele granulelor Datorită segregării echilibrului, transformările de fază sunt puternic influențate de aditivii mici "homeopati" special introduși, de exemplu, aditivii de bor, dintre care miimi de procente împiedică descompunerea austenitei de-a lungul granițelor de cereale Limitele de cereale afectează nu numai nuclearea, ci și rata de creștere a nucleului unei noi faze Dacă noua fază diferă de cea inițială în compoziția chimică, atunci creșterea de difuzie a nucleelor sale de-a lungul granițelor boabelor se desfășoară mai repede decât în corpul boabelor Acest lucru se explică prin faptul că, după cum se știe, viteza de difuzie de-a lungul granițelor de cereale, unde structura metalul este mai "slăbit", mai mare decât în volumul boabelor Energia de activare a difuziei granițelor este aproximativ jumătate din cea a difuziei în vrac Deoarece valoarea energiei de activare este inclusă în exponent în formula pentru dependența de temperatură a coeficientului de difuzie (D = =Ae~~QIRT)t, diferența indicată în valorile energiei de activare provoacă o diferență mare în coeficienţii de limită şi difuzie de volum De exemplu, în fierul y la °C, coeficientul de autodifuzie de-a lungul limitelor de cereale este IO ori mai mare decât în interiorul acestora Rolul granițelor în transformarea prin difuzie crește odată cu scăderea temperaturii datorită faptului că mobilitatea de difuzie în grosul boabelor devine foarte scăzută Limitele granulelor încep să afecteze în mod semnificativ rata transformărilor fazei de difuzie la temperaturi sub , Tm Nuclearea la luxaţii Există un câmp elastic de stres în jurul luxației De exemplu, în cazul unei dislocare a marginii, sub marginea unui plan atomic incomplet există o regiune de tensiune, iar deasupra acestei margini, o regiune de compresie Prin urmare, discrepanța structurală dintre nucleu și faza inițială poate fi compensată parțial sau complet de dislocare, care este unul dintre motivele formării preferențiale a nucleelor cu granițe semi-erente și incoerente pe dislocații Când se formează un astfel de nucleu, energia rețelei elastice a fazei inițiale într-o anumită regiune din apropierea liniei de dislocare este distrusă Aceasta înseamnă că în formula ( ) termenul D upr are un minus: energia elastică a dislocației contribuie la nucleare, fiind însumată cu forța motrice a transformării AG Potrivit unei estimări, ca urmare a acesteia, rata de nucleare la dislocații este de de ori mai mare decât rata de nucleare omogenă Un alt motiv pentru nuclearea preferențială la dislocații este formarea de atmosfere Cottrell din atomii elementului dizolvat de-a lungul liniilor de dislocare Dacă nucleul diferă de faza inițială printr-un conținut crescut de element de aliere, atunci este firesc ca acesta să se formeze mai ușor acolo unde există deja o segregare a acestui element În cele din urmă, energia de activare a difuziei de-a lungul dislocațiilor marginilor este de aproximativ două ori mai mică decât în cea mai mare parte a bobului departe de dislocații Difuzia accelerată de-a lungul "tuburilor" de dislocare facilitează creșterea prin difuzie a nucleului a noii faze, în special la temperaturi scăzute, când difuzia în volumul de granule al fazei inițiale devine foarte lentă Nuclearea la defecte de stivuire Un defect de stivuire, de exemplu, într-o rețea cubică centrată pe față, este un strat intermediar al unei rețele hexagonale compacte și invers Dacă noua fază are o rețea de același tip ca și greșeala de stivuire, atunci poate servi ca un nucleu gata făcut al noii faze Deoarece solubilitatea elementului de aliere în cazul general ar trebui să fie diferită în rețele de diferite tipuri, atomii sunt redistribuiți între greșeala de stivuire și restul rețelei din faza inițială, formând atmosfere Suzuki, care contribuie la nuclearea unui faza care difera ca compozitie de cea initiala Din aceste două motive, dislocațiile extinse, în care greșeala de stivuire leagă dislocațiile parțiale, sunt locurile de nucleare preferențială a unei noi faze Nuclearea pe incluziuni Faza inițială conține adesea incluziuni de oxizi, carburi, nitruri, compuși intermetalici și alte faze Incluziunile pot facilita nuclearea unei noi faze din același motiv ca și în cazul nucleării eterogene într-o topitură: munca de formare a unui nucleu critic scade dacă energia de suprafață la interfața dintre nucleu și incluziune este mai mică decât aceea cu faza parentală Acest lucru este mai probabil atunci când rețeaua de incluziune este izomorfă cu rețeaua nucleului Incluziunile pot accelera nuclearea nu numai direct, ci și prin formarea de luxații Datorită diferenței de coeficienți de dilatare termică a incluziunilor și a matricei în timpul tratamentului termic, în jurul incluziunilor pot apărea astfel de solicitări, astfel încât dislocațiile să fie generate în faza mamă, pe care de preferință poate fi nucleată o nouă fază În timpul solidificării topiturii, formarea cristalizării se concentrează pe incluziuni mai refractare este principalul mecanism de nucleare eterogenă În cazul transformărilor în stare solidă, nuclearea directă pe suprafața incluziunilor, de regulă, joacă un rol secundar în comparație cu nuclearea pe diferite tipuri de defecte ale rețelei (limite de granule, sublimitări, dislocații), al căror număr și întindere sunt de obicei mult mai mari decât cele ale incluziunilor Nuclearea în microdiscontinuități Pe suprafața contracției și a microporilor gazoși, a microfisurilor și a altor discontinuități care apar de-a lungul limitelor și în interiorul boabelor în timpul cristalizării, deformării plastice și tratamentului termic, precum și pe suprafața deschisă a produsului, nuclearea unei noi faze poate fi foarte facilitat, deoarece nu există rezistenţă elastică a mediului continuu apariţia în acesta a cristalelor cu un volum specific diferit Aceste situsuri de nucleare preferenţiale sunt eficiente în special atunci când termenul AGynp din formula ( ) este mare Exemple sunt nuclearea grafitului în microdiscontinuități de austenită și transformarea staniului alb în gri, pornind de la suprafața expusă a probei * * * Dispersia particulelor noii faze și natura distribuției lor pe volumul aliajului în timpul nucleării eterogene sunt determinate de numărul și locația situsurilor de nucleare preferate Spre deosebire de nuclearea omogenă, centrele de transformare de fază în timpul nucleării eterogene pot fi distribuite brusc neomogen pe volumul aliajului, concentrându-se, de exemplu, la limitele granulelor Foarte des, cristalele noii faze, situate de-a lungul granițelor de granule ale fazei părinte, dau contururi clare ale acestor limite Dar ele pot fi, de asemenea, distribuite destul de uniform pe volumul aliajului, dacă locurile de nucleare preferate sunt ele însele distribuite uniform pe volumul fazei inițiale; acest lucru este posibil, de exemplu, în cazul nucleării la dislocații, falii de stivuire și incluziuni Modificarea numărului și a naturii locației site-urilor de nucleare eterogene sub influența tratamentului termic, a deformării plastice și a altor metode este una dintre cele mai eficiente modalități de a controla structura rezultată din transformările de fază De exemplu, rafinarea granulelor fazei inițiale (prin urmare, o creștere a suprafeței totale a limitelor lor) sau o creștere a densității dislocațiilor în timpul deformării plastice crește numărul de centre de transformare de fază § Formarea fazelor metastabile intermediare Formarea unei faze stabile aduce sistemul la o stare cu un minim absolut al energiei Gibbs Cu toate acestea, în anumite condiții, apare și crește nu o fază absolut stabilă, ci o fază metastabilă, a cărei formare aduce sistemul într-o stare cu o energie Gibbs minimă relativă Să luăm în considerare condițiile de echilibru pentru faza inițială a cu o nouă fază stabilă p, care diferă de cea inițială ca structură și compoziție Pentru aceasta folosim metoda termodinamicii geometrice, inclusiv construirea graficelor Gibbs energie - compoziție După cum se știe din cursurile de chimie fizică și metalografie, la o temperatură constantă, fiecare dintre faze este caracterizată de propria curbă de dependență a energiei Gibbs de compoziția acestei faze (Fig ) Dacă o tangentă comună este trasată la curbele de energie Gibbs a două faze de echilibru, atunci punctele de contact (a și b) indică compozițiile fazelor de echilibru la o temperatură dată În cazul general, aceste compoziții nu corespund punctelor minime de pe curbele luate în considerare, deoarece ■A Sd Sd B Orez Diagrama de stare (a) și dependența energiei Gibbs de compoziția la o temperatură Ti (b) starea de echilibru eterogen într-un sistem format din mai multe componente, nu este realizarea unui minim al energiei Gibbs a fiecăreia dintre faze, ci egalitatea potenţialelor chimice ale componentei în fazele vecine Energia Gibbs a unui amestec de faze este întotdeauna o mărime aditivă și este reprezentată de puncte pe o linie dreaptă care leagă valorile energiei Gibbs a fazelor de echilibru Prin urmare, orice punct de pe segmentul abt, de exemplu, Gi (Fig ), indică energia Gibbs a unui amestec de faze de echilibru cu compoziții în punctele a și b (energia de suprafață a limitelor interfazelor nu este luată în considerare aici ) Secțiunea fa de pe curba energiei Gibbs a fazei cc se referă la gama de compoziții ale fazei α (de la A la Ca), unde este stabilă la o anumită temperatură, și secțiunea ag, unde metastabil În acest din urmă caz, energia Gibbs a fazei a este mai mare decât cea a unui amestec de faze a+p de aceeași compoziție (de exemplu, în aliajul de Co G >Gi) Dacă compoziția fazei a este situată în dreapta punctului Ca, atunci faza p ar trebui să se formeze din aceasta până când compoziția fazei inițiale atinge echilibrul (Ca) Dacă compoziția fazei a este situată la stânga punctului Ca și faza p este în contact cu aceasta, atunci aceasta din urmă va fi se dizolvă în porii în fază α până se ajunge la compoziția de echilibru a Co Cu Orez Schema de analiză a echilibrului fazei a cu fazele și metastabile '- și "-stabile Să presupunem că într-un anumit sistem nu numai că există o fază stabilă, dar este și posibil, în anumite condiții, să se formeze faze metastabile p' și p", a căror energie Gibbs este mai mare decât cea a fazei p ( Fig ) Faza metastabilă p' diferă de cea stabilă doar ca structură, în timp ce faza p" diferă atât ca structură, cât și ca compoziție În echilibru stabil cu faza p este faza a a compoziției Ca În echilibru metastabil cu fazele p' și p", există o fază a a compozițiilor C' și respectiv C" În general, se poate concluziona că solubilitatea unei faze metastabile într-o altă fază este întotdeauna mai mare decât solubilitatea unei faze stabile Într-un aliaj de compoziție Co, energia Gibbs a unui amestec de faze a+P este mai mică decât cea a amestecurilor de faze a+p sau a+p (Gi (Gi-G ) și (G -Gi)>(G -G ) Totuși, această analiză nu ține cont de rolul energiei interfațiale (Fig prezintă un grafic al dependenței de compoziția energiei în vrac Gibbs) În același timp, așa cum se arată în § , energia interfacială poate juca un rol decisiv în primele etape ale formării cristalelor unei noi faze, atunci când raportul dintre suprafața lor și volum este mare și, în consecință, contribuția energia interfacială la energia totală Gibbs a cristalului este mare Valorile energiei interfaciale la granițele fazei a cu fazele p, P' și p" pot diferi foarte mult Să presupunem că rețeaua cristalină a fazei p stabile diferă brusc de rețeaua a-faza inițială și deci coge frontiera chiriei nu poate apărea În același timp, structura fazelor metastabile p' și p" este mai apropiată de structura fazei a inițiale, iar interfețele a/p' și a/P" pot fi coerente sau semi-coerente Energia interfacială la astfel de limite este mult mai mică decât la o interfață a/p incoerentă Dacă câștigul în energia interfacială acoperă în mod semnificativ pierderea energiei Gibbs în vrac, atunci, conform formulei ( ), munca de formare a nucleului critic DbKr al fazei metastabile va fi mai mică decât cea a fazei stabile și rata de nucleare a fazei metastabile, conform expresiei ( ), va fi mai mare În cazul limitelor coerente sau semi-coerente ale fazelor metastabile, pentru a reduce AGKp, câștigul în energia interfacială trebuie să se suprapună și cu creșterea energiei elastice asociate cu astfel de limite Dacă în sistem pot exista diferite faze metastabile, atunci la un anumit grad de suprarăcire, cu o creștere a timpului de menținere, la început, datorită unei rate mai mari de nucleare, se va forma o fază metastabilă, în care lucrarea de formare a unui nucleul critic este minim Apoi, vor apărea faze metastabile cu o energie mai mare de formare a unui nucleu critic și, în sfârșit, va apărea o fază stabilă, deoarece energia de activare a formării acestuia este cea mai mare și, în consecință, rata de nucleare este cea mai scăzută Astfel, secvența formării fazelor este controlată nu de nivelul de energie Gibbs în vrac care poate fi atins, ci de valoarea barierei energetice la nuclearea unei noi faze, care depinde puternic de energia interfeței Cu cât această barieră este mai mare, adică cu cât energia de activare pentru formarea unui nucleu critic este mai mare, cu atât se formează mai târziu faza corespunzătoare Acest model se numește "regula pașilor" Când, după formarea fazei p" apare o fază p' relativ mai stabilă, în apropierea cristalelor sale în faza a iniţială se stabileşte o concentraţie de echilibru C', în timp ce la limita cu faza p" concentraţia a soluției a C" a fost stabilit anterior (Fig ) Egalizarea prin difuzie a compoziției în soluția α tinde să reducă concentrația acesteia la interfața cu faza β, ceea ce duce la dizolvarea acesteia în matrice Datorită unei astfel de "alimentări" de către a doua componentă, soluția a de la limita cu faza P", până când dispare complet, ar trebui să aibă o concentrație punctuală, C" Dacă este împărțit condiționat în I I Novikov această schemă Orez Gradientul de concentrație al componentului B în soluția a în zona dintre precipitatele P" și P' (C" și C' vezi Fig ) nenta B via matrice timp, procesele de aliniere a compoziției în matrice și dizolvarea fazei p" în ea, apoi rezultatul unei astfel de alinieri a compoziției poate fi reprezentat schematic printr-o linie punctată în Fig transferul componentei B de la limita a / ( ' la limita a / p crește concentrația soluției a în apropierea limitei a / p și o face suprasaturată aici față de faza p Ca urmare, Faza p' este eliberată pe suprafața finită particulele p'- iar concentrația soluției a scade până la echilibru (C') În același timp, în apropierea limitei a/p ", soluția matricei devine nesaturată față de la p"-faee, care se dizolvă în ea și crește concentrația soluției a la echilibru (C") Aceste procese vor continua până când întreaga fază p" este dizolvată Prin urmare, cu cât faza p crește mai stabilă datorită la dizolvarea fazei p mai puțin stabile prin transfer de difuzie compo-a-solution În mod similar, atunci când apare o fază p stabilă, faza p ar trebui să se dizolve Aceasta corespunde regulii generale conform căreia formarea unei faze mai stabile duce la dizolvarea fazei mai puțin stabile formate anterior, care este de obicei numită fază intermediară În final, sistemul poate ajunge într-o stare caracterizată de minimul absolut al energiei Gibbs Factorul de concentrare poate contribui, de asemenea, la formarea unei faze intermediare Dacă faza stabilă diferă brusc în compoziția chimică de cea inițială, atunci nuclearea ei necesită fluctuații mari de concentrație, iar creșterea ei necesită un transfer de masă de difuzie relativ mare Dacă în același sistem este posibilă existența unei faze i-metastabile, care este mult mai apropiată ca compoziție de cea inițială, atunci formarea ei este mai favorabilă cinetic, mai ales la suprarăciri mari, când procesele de difuzie sunt încetinite Un exemplu clasic este formarea din auste nit de cementită metastabilă în loc de grafit stabil Compoziția austenitei (nu mai mult de , % C) este mult mai apropiată de cementită ( , % C) decât de grafit ( °/o C) Este destul de evident că probabilitatea fluctuațiilor de concentrație necesare pentru nuclearea cementitului este incomparabil mai mare decât probabilitatea fluctuațiilor de concentrație necesare pentru nuclearea grafitului Rata de creștere a difuziei cristalelor de cementită este, de asemenea, mai mare decât cea a grafitului Pe lângă acest factor de concentrare, nuclearea cementitului este facilitată și de factorul structural: cementitul este mai aproape ca structură de austenită decât grafitul, iar energia interfacială la limita sa cu austenita ar trebui să fie mai mică § Cinetica transformărilor de fază Cinetica proceselor de cristalizare în stare solidă este determinată de doi parametri - rata de nucleare a centrelor de transformare și rata liniară de creștere din acești centri După cum se arată mai sus, ambii parametrii de cristalizare depind de gradul de suprarăcire sau supraîncălzire Cinetica unei transformări de fază la o anumită suprarăcire sau supraîncălzire este descrisă de o curbă cinetică, care arată o creștere a cantității unei noi "componente structurale" în timp (Fig ) Curba cinetică pentru transformarea care are loc la răcire este construită în felul următor Proba este încălzită la o temperatură peste punctul de echilibru de fază La această temperatură, poate fi în starea de fază inițială pentru un timp arbitrar lung Apoi proba este transferată rapid la un termostat cu o temperatură sub punctul de echilibru de fază, adică temperatura termostatului corespunde unui anumit grad de suprarăcire Termostatul poate fi o baie de sare sau ulei, precum și o baie de metal topit Proba trebuie să fie subțire, astfel încât să poată lua rapid temperatura cuptorului Gradul de conversie a probelor din termostat este urmat de o modificare a oricăror proprietăți, de exemplu, magnetice sau electrice De asemenea, este posibilă temperarea probelor dintr-un cuptor la intervale regulate și măsurarea proprietăților sau studierea microstructurii probelor temperate la temperatura camerei În mod similar, curbele cinetice sunt construite pentru * II Oi sS - / і 'і / i i ! k i i i i ki / ; \ i h transformări care au loc la încălzire În acest caz, proba de la temperatura inițială, care este sub punctul de echilibru de fază, este rapid transferată într-un termostat cu o temperatură corespunzătoare unui anumit grad de supraîncălzire Toate procesele de cristalizare izotermă sunt caracterizate de următoarea cinetică (vezi Fig ) Inițial, volumul care a experimentat transformarea crește odată cu accelerarea, iar spre finalul transformării, creșterea acestui volum încetinește brusc Astfel, la o temperatură constantă, adevărata viteză volumetrică de transformare se modifică în timpul transformării în sine Pentru fiecare moment de timp, viteza volumetrică reală de transformare este determinată grafic de tangenta pantei tangentei la curba cinetică Viteza spațială mică în perioada inițială se explică prin numărul mic de centre de transformare formate și suprafața mică a noii componente structurale Numărul de centre crește treptat, dimensiunile noii componente și suprafața totală a frontului de cristalizare cresc, prin urmare, viteza volumetrice de transformare, care este proporțională cu aria acestei suprafețe, crește Cu toate acestea, această rată nu poate crește continuu cu timpul de menținere izotermă Încetinirea viitoare a procesului, care este deosebit de pronunțată spre sfârșitul transformării, se explică prin faptul că cristalele în creștere vin în contact unele cu altele și creșterea lor se oprește la joncțiune, adică suprafața frontului de transformare scade Viteza volumetrică adevărată maximă de transformare corespunde punctului de inflexiune pe curba cinetică și este atinsă aproximativ când jumătate din volum a suferit transformare Acum este clar de ce fiecare grad de suprarăcire de mai sus a fost caracterizat de o rată medie de transformare (vezi Fig ) Cinetica unei transformări de fază izotermă, caracterizată printr-o curbă sigmaidal, în forma cea mai generală ■' -g:(tm)(tm) ~ volum adevărat- - Vrenn Orez Cinetica transformării de fază la temperatură constantă: - curba cinetica; dependenta rata de transformare din timpul de reținere; perioadă; transformare izotermic you-oa - incubatie ob - timp de completare este bine descrisă de ecuația Avrami ( ), în care, în acest caz, Vt/Vo este fracția din volum care a suferit o transformare în timpul t, iar coeficientul B depinde de c h c și eu Cu R A N Kolmogorov a efectuat o analiză matematică a cineticii transformării de fază, ținând cont de rolul constantelor c h c (a baut Cu R (c) cu condiția ca cristalele noii faze, până în momentul contactului unul cu celălalt, să aibă o formă sferică: /vo = - exp [ (treizeci) Din această ecuație rezultă că modificarea lui l Cu r , de exemplu, cu o creștere a gradului de suprarăcire, ar trebui să afecteze fracția din volumul convertit mult mai puternic decât o modificare a c h c Conform ecuației ( ), în perioada inițială de expunere izotermă, proporția volumului convertit este foarte mică și crește foarte lent în timp Prin urmare, secțiunea inițială a curbei sigmaidale coincide practic cu axa absciselor în secțiunea oa (vezi Fig ) Perioada oa se numește perioada de incubație În timpul perioadei de incubație, numărul de cristale noi formate este atât de mic încât transformarea nu este înregistrată prin metodele de cercetare convenționale Sfârșitul perioadei de incubație (punctul a din Fig ) este începutul transformării fixate prin această metodă Cu cât metoda de cercetare este mai sensibilă, cu atât mai devreme este detectată apariția unei noi componente structurale Din punct de vedere practic, un grad nesemnificativ de transformare în perioada de incubație nu este luat în considerare, de aceea este destul de rezonabil să vorbim despre sfârșitul perioadei de incubație ca despre începutul transformării, implicând întotdeauna mental că prin " începutul transformării, s-a format deja o anumită cantitate dintr-o nouă componentă structurală De exemplu, începutul transformării eutectoide în oțel este fix când există , - °/o perlit Curbele cinetice pentru diferite grade de suprarăcire și supraîncălzire sunt prezentate în Fig și În conformitate cu legile reprezentate grafic în fig și , la început, cu creșterea gradului de suprarăcire, perioada de incubație scade (oai> >oa >oa în Fig ) și se reduce timpul pentru transformarea completă (o&i>o& >o&s) Acest lucru se explică prin faptul că starea de fază inițială devine mai puțin stabilă Cu un anumit grad de hipotermie se realizează cea mai scurtă perioadă de incubație (oa ) O creștere suplimentară a hipotermiei duce la o creștere a perioadei de incubație (oa ' > 'z> ' > ' Rns Curbe cinetice pentru diferite grade de supraîncălzire: 'i oa%>oab>oa >oab și ob\>ob >obz>>ob >ob) , deoarece concomitent cu o scădere a stabilității termodinamice a stării inițiale de fază, mobilitatea atomilor crește (vezi și Fig ) Multe probleme de tratament termic nu necesită construirea de curbe cinetice suficient pentru a sti valoarea perioadei de incubație și timpul transformării complete la diferite temperaturi Aceste mărimi sunt reprezentate pe diagramele de transformare izotermă Pe fig a este o diagramă a transformării izoterme care are loc în timpul suprarăcirii Acest Orez Diagrama unei transformări izoterme care are loc în timpul suprarăcirii (a) și dependența ratei medii de transformare de gradul de suprarăcire (b): To este temperatura de echilibru de fază diagrama este construită din curbele cinetice prezentate în fig Segmente din fig a, trasate orizontal la temperaturi corespunzătoare de la ordonată la punctele Pi, li, a , b etc , sunt proporționale cu segmentele oa^, obi, oa , ob etc din fig Pentru a construi o diagramă a unei transformări izoterme ^ nu este absolut necesară construirea preliminară a curbelor cinetice Este suficient să se determine experimental timpul perioadei de incubație și timpul transformării complete la fiecare temperatură Pentru a face acest lucru, o probă încălzită la o temperatură peste To este transferată rapid într-un termostat cu o temperatură sub To și se înregistrează momentul apariției unei noi componente structurale și momentul dispariției resturilor structurii originale Curba stângă a\ a as u>i a$ este curba pentru începutul transformării, arătând dependența perioadei de incubație de gradul de suprarăcire Curba dreaptă bi b b bi bs este curba finalului transformării, arătând dependența timpului transformării complete de gradul de suprarăcire Ambele curbe sunt numite curbe C Îndoirea curbei C corespunde vitezei maxime de transformare (Fig , b) Diagrama transformării izoterme în timpul supraîncălzirii este prezentată în fig (comparați cu curbele cinetice din Fig ) Curbele ai a a ^ și bi b b b b arată datele înregistrate prin metoda începutului și sfârșitului transformării La o temperatură suficient de ridicată, datorită mobilității mari a atomilor, transformarea are loc aproape instantaneu Prin urmare, curbele începutului și sfârșitului transformării se îmbină și cad pe axa y Orez Curbele de început de transformare a fazei suprarăcite în condiții izoterme (/) n pr "răcire continuă ( ) Orez Diagrama transformării izoterme care are loc în timpul supraîncălzirii: To este temperatura de echilibru de fază Pentru prima dată, o diagramă a descompunerii izoterme a austenitei în oțel a fost construită în de oamenii de știință americani Bain și Davenport În anii , metalurgiștii sovietici S S Shteinberg, N A Minkevich, V D Sadovsky și alții au studiat pe larg descompunerea austenitei în condiții izoterme Metoda de studiu a cineticii transformărilor de fază folosind diagrame de descompunere izotermă a fazei suprarăcite, numite și diagrame C sau curbe în formă de C, s-a dovedit a fi extrem de fructuoasă în teoria tratamentului termic Numărul de diagrame publicate de transformări izoterme ale fazei suprarăcite pentru oțeluri este de aproximativ ІО , pentru titan ІО , aluminiu ІО Diagramele C sunt, de asemenea, construite pentru fonte, unele cupru, uraniu și alte aliaje Utilizarea pe scară largă a diagramelor de transformare izotermă este facilitată de faptul că acestea sunt reprezentate în aceleași coordonate temperatură-timp în care sunt descrise modurile de încălzire și răcire în timpul tratamentului termic Cu ajutorul diagramelor C, este deosebit de convenabil să se analizeze diferite tipuri de tratamente izoterme, inclusiv răcirea accelerată și menținerea la o temperatură constantă, cum ar fi recoacerea izotermă și călirea izotermă (vezi § și ) Din diagrama C, se poate determina direct timpul de început și sfârșit al transformării fazei suprarăcite la o temperatură dată și, în conformitate cu sarcina, alege modul de tratare izotermă Este mai dificil de analizat procesele de transformări de fază care au loc în timpul răcirii continue folosind diagrama de transformare izotermă și tocmai astfel de procese predomină în practica tratamentului termic Din diagrama transformărilor izoterme se pot desprinde unele concluzii calitative în analiza lor De exemplu, în fig Curba din Fig indică începutul transformării fazei suprarăcite în condiții izoterme Curbele v și u se referă la două moduri de răcire continuă Dacă presupunem că punctele a, și a determină începutul transformării în timpul răcirii continue, atunci Fig arată clar că la o viteză de răcire mai mare, transformarea începe la o suprarăcire mai mare (To-T >T -A) Calitativ, această concluzie este corectă Cu toate acestea, este imposibil să se determine cantitativ începutul transformării în timpul răcirii continue prin intersecția curbei de răcire cu curba C construită în condiții izoterme Cert este că perioada de incubație ax a fost obținută prin examinarea probei în timpul menținerii izoterme la temperatura Ti Acum suntem interesați de o probă care este răcită în mod continuu conform modului vi În timpul perioadei de incubație, această probă a fost la temperaturi variabile care au fost mai mari decât temperatura Ti Dar la temperaturi mai ridicate, transformarea în perioada de incubație decurge mai lent decât la temperatura Ti În consecință, într-o probă răcită continuu, la atingerea temperaturii Ti, gradul de conversie ar trebui să fie mai mic decât în probă, care a fost în condiții izoterme la temperatura Ti în același timp Prin urmare, într-o probă răcită în mod continuu în conformitate cu regimul vh, temperatura începutului înregistrat al transformării trebuie să se situeze sub temperatura Тi, care este determinată de punctul de intersecție al curbei de răcire și al curbei C construite în condiții izoterme Pentru analiza cantitativă a transformărilor, procedez în timpul răcirii continue, trebuie folosite diagrame, care se numesc termocinetice Diagramele termocinetice ale transformărilor de fază sunt construite folosind răcirea continuă a probelor, a cărei temperatură în timpul perioadei de răcire este înregistrată de un osciloscop Este posibil să se măsoare orice caracteristică a probei în timpul răcirii sale (de exemplu, lungimea acesteia în metoda dilatometrică) și, prin abaterea acestei caracteristici de la o schimbare lină, să se determine începutul transformării O altă metodă constă în răcirea unei serii de probe în același mod, care sunt stinse în apă în momente diferite, apoi studierea structurii sau proprietăților acestora, determinând din acestea începutul și sfârșitul transformării (sau un anumit grad de transformare) sub un mod de răcire continuă De exemplu, punctele Гі și г? indicați începutul transformării la viteze de răcire și cb (vezi Fig ) Curba corespunzătoare din Fig indică începutul transformării la răcirea continuă la viteze diferite Această curbă se referă la diagrama termocinetică, pe care este posibil să se traseze curbele de sfârșit de transformare și curbele corespunzătoare unui anumit grad de transformare în timpul răcirii continue la viteze diferite într-un mod similar (vezi Fig ) Discrepanța în pozițiile liniilor diagramei termocinetice și diagramei transformărilor izoterme, care au sens identic, poate fi destul de semnificativă, ca în cazul oțelurilor, și mică, ca în cazul duraluminilor Este imposibil de anticipat amploarea acestei discrepanțe Metodele propuse pentru conversia diagramelor de transformări izoterme în cele termocinetice oferă estimări prea grosiere Prin urmare, este optim să se construiască diagrame de transformare de două tipuri pentru aliajele industriale, deși este dificil să se construiască diagrame termocinetice Diagramele termocinetice pot fi construite și pentru transformările care au loc în timpul încălzirii Capitolul V COACEREA OTELURILOR Recoacerea otelurilor (recoacerea de al -lea fel) este un tratament termic in care procesele principale sunt austenitizarea urmata de transformarea perlitei § Formarea austenitei în timpul încălzirii Mecanismul și cinetica austenitizării Înainte de formarea austenitei, structura inițială este cel mai adesea un amestec de faza cc (bc) și carbură În oțelurile carbon, austenita la o temperatură puțin peste punctul Ai conține aproximativ , % C, în timp ce ferita în structura originală conţine sutimi de procent de carbon (Fig ) Cum apare o secțiune a fazei y cu g c k zăbrele și conținut relativ ridicat de carbon? Această problemă a fost mult timp discutată în literatură Datele experimentale acumulate până în prezent indică formarea în două etape a nucleelor de austenită Prima etapă este polimorfă a->- -^-transformare prin mecanism de forfecare cu formarea de austenite cu emisii reduse de carbon metastabile A doua etapă este o creștere a concentrației de carbon într-o astfel de austenită, adică abordarea acesteia de compoziția de echilibru, datorită dizolvării particulelor de carbură în austenită Următoarele fapte indică mecanismul de forfecare al rearanjamentului rețelei n-d în timpul formării nucleelor de austenită: forma aciculară (mai precis, lamelară) a primelor secțiuni ale fazei y, apariția unui relief pe suprafața lustruită a secțiunea și "moștenirea" substructurii de dislocare în timpul transformării d-d (vezi § ) Cu o grosime mică a unui nucleu plat, a cărei formare este asociată cu o dublare a ariei limitei, câștigul în energia în vrac Gibbs este suficient pentru dezvoltarea transformării numai dacă noua graniță este coerentă (are energie scăzută), iar o astfel de limită este caracteristică unei transformări de forfecare (M A Shtremel) Pe măsură ce nucleele cresc, granița lor devine incoerentă din coerentă, iar mecanismul de forfecare este înlocuit de mecanismul normal de creștere a boabelor de austenită În acest caz, acicularitatea nucleelor fazei y dispare și din ele se formează boabe obișnuite echiaxiale Nucleele de austenită se formează de preferință la granițele de granule ale feritei În oțelul cu structură granulară de perlită (sferodită), nucleele austenitice apar în apropierea particulelor de carbură situate la limitele granulelor feritice În oțelurile hipoeutectoide, primele regiuni de austenită apar de preferință la limitele granulelor și subgranelor în exces de ferită și de-a lungul limitelor coloniilor de perlit Pe fig a prezintă o secțiune de austenită care a apărut în apropierea coloniei de perlită, iar secțiunea de austenită formată în excesul de ferită de oțel În fig b arată, conform datelor autoradiografiei, distribuția carbonului de-a lungul liniei drepte marcate în fig , a, într-o probă din acest oțel după încălzire la ° C cu o expunere de min În secțiunea , conținutul de carbon ajunge la , %, iar în secțiunea - până la , %, ceea ce este destul de natural, deoarece prima secțiune este mai aproape de sursa de carbon (cementită în colonia de perlită) Odată cu creșterea expunerii, compoziția regiunilor austenitice ar trebui să se apropie de echilibru, determinat de linia GS Este necesar să revenim la această întrebare după elaborarea § , în care se compară mecanismele de forfecare și transformările normale Distanța, nn-S~ Orez Microstructura (a) și distribuția carbonului în fazele ( ) după călirea oțelului de la °C (I V Doshchechki-ia, S S Dyachenko) X (redus cu */z la imprimare) Pot fi imaginate două cazuri de creștere a nucleului de austenită În primul caz, este în contact atât cu ferita, cât și cu carbura, care este absorbită direct de boabele de austenită în creștere În al doilea caz, nucleul de austenită este complet înconjurat de ferită, iar carbura se dizolvă în ferită până când interfața y/a se apropie de particula de carbură Ambele cazuri au fost înregistrate prin observarea directă a dezvoltării transformării perlit-austenitice în coloana unui microscop electronic de înaltă tensiune Să analizăm formarea izotermă a austenitei la temperatura Ті în Fig în aceste două cazuri Dacă austenita se învecinează atât pe ferită, cât și pe carbură (Fig , a), atunci, în conformitate cu diagrama de stare la granița cu ferită, concentrația de echilibru a austenitei ar trebui reprezentată prin punctul b, iar la limita cu cimentul Orez Schema secțiunii "oțel * a diagramei de stare a fierului - ciment- GIT volum - punctul a În interiorul bobului de austenită se stabilește un gradient de concentrație ab (Fig , a) La interfata dintre austenita si cementita se produce un salt mare in concentratia de carbon aK, iar la interfata cu ferita, un salt mai mic bd Rata de creștere izotermă a boabelor de austenită este controlată de difuzia carbonului de la limita A/C la limita A/F, difuzia de nivelare scade concentrația de carbon în austenită la limita ASC, deplasând compoziția de austenită la stânga de la punctul a din Fig a În același timp, austenita devine Xia nesaturată în raport cu cementitul, care se dizolvă, restabilind concentrația de echilibru din punctul a La limita cu ferita, difuzia de nivelare crește concentrația de carbon în austenită, deplasându-l la dreapta din punctul b din Fig a În acest caz, austenita devine nesaturată față de ferită, care se transformă în austenită, crescând concentrația de fier în ea până la compoziția de echilibru din punctul b Astfel, bobul de austenită crește atât spre ferită, cât și spre cementită Viteza de mișcare a limitei interfeței în timpul creșterii unei faze din cauza celeilalte este invers proporțională cu saltul în concentrații la limită (concentrația elementului în volumul incremental ar trebui să se modifice cu cantitatea acestui salt) Deoarece saltul concentrațiilor la limita A/F este cu aproximativ un ordin de mărime mai mic decât la limita A/C (bd a (Fig ) Cu o îngroșare a plăcii de ferită, care practic nu conține carbon, este împinsă înapoi în austenită, drept urmare se creează condiții favorabile pentru apariția de noi plăci de cementită etc (Fig , d, e) Asemenea încrucișări multiple Nuclearea variabilă a plăcilor de ferită și cementită nu este singura posibilitate de creștere laterală a coloniilor eutectoide Un alt mecanism de creștere laterală stabilit experimental este ramificarea plăcilor ambelor faze, care Orez Structură de perlit lângă granița coloniei (Vilel- la) un roi poate duce la formarea atât a structurilor plan-paralele cât și a evantaiului (Fig ) Dacă o colonie de perlită provine dintr-un centru de ferită la limita a două boabe de austenită yi/y și crește într-un bob yi, atunci rețeaua de ferită a acestei colonii este împerecheată cu rețeaua unui grăunte "străin" y , care este o căptușeală pentru embrionul coloniei De când boabele au! și y sunt reciproc orientate într-un mod arbitrar, apoi în "propriul" cereale ferita este separată de austenită printr-o limită cu energie mare și mobilitate ridicată Situația este similară și în cazul nucleării unei colonii de perlite dintr-un centru de cementită În interiorul coloniei de perlite, plăcile de ferită și cementită sunt împerecheate de fețele (I )c și { }f sau ( )c și { }f Planurile cristalografice corespunzătoare din rețelele de ferită și cementită au o structură foarte asemănătoare Pe lângă creșterea laterală, există o creștere finală a plăcilor de ferită și cementită (vezi Fig , biv) În fața capetelor plăcilor de ferită și cementită, concentrația de carbon în austenită este crescută și respectiv scade, adică există gradienți de concentrație perpendiculari și paraleli pe frontul de transformare (odată cu creșterea unei faze, gradientul de concentrație) Rns Ramificarea cementitei în colonii perlitice de oțel eutectoid Microscopie electronică cu scanare după gravarea cu ferită pe secțiune subțire X (Yu N Taran) creșterea rativă a coloniei; ) suprafața totală se topește este doar perpendiculară pe frontul de transformare) Creșterea coloniei de perlită este controlată de redistribuirea de difuzie a carbonului paralel cu frontul de transformare în cea mai mare parte a austenitei și direct de-a lungul limitei coloniei de perlită Creșterea cooperantă a unei colonii în două faze prin redistribuirea prin difuzie a componentelor este trăsătura cea mai caracteristică a transformării perlitei Viteza de creștere a coloniei și distanța interlamelară (grosimea totală a plăcilor de ferită și cementită sau, ceea ce este același, distanța dintre centrele celor mai apropiate plăci similare) sunt constante pentru un anumit grad de suprarăcire a austenitei Zener a sugerat că grosimea plăcilor depinde de următorii factori: ) cu cât plăcile ambelor faze sunt mai subțiri, cu atât căile de difuzie ale carbonului pe frontul de transformare sunt mai mici și cu atât are loc mai rapid redistribuirea acestuia, care este necesară pentru cooperarea cu subțierea plăcilor de separare a vârstei și, prin urmare, diferența ΔbOb-DSPOs, care este forța motrice rezultată a transformării, scade La un anumit grad de suprarăcire, adică la o anumită valoare a diferenței dintre energiile Gibbs ale austenitei și perlitei (D Ob), se stabilește o astfel de distanță interplastică la care rata de creștere controlată de acești factori este maximă Odată cu creșterea gradului de suprarăcire a DW, LOob crește, ceea ce permite dezvoltarea unei suprafețe F/C mai mari - distanța interlamelară în perlită scade Distanța interlamelară în perlit este cea mai importantă caracteristică structurală Odată cu scăderea sa, proprietățile de rezistență ale oțelului cresc În oțelul eutectoid, în timpul descompunerii austenitei în intervalul de temperatură de la A la ~ °C, distanța interlamelară în colonii este de , - μm, structura în două faze a coloniilor este clar vizibilă la măriri medii ale microscopului Un astfel de eutectoid se numește perlit În timpul descompunerii austenitei în intervalul de temperatură de aproximativ - °C, distanța interlamelară este de , - , μm, structura în două faze a coloniilor este dezvăluită numai la măriri mari ale microscopului optic (distanța maximă rezolvabilă de microscopul luminos este de ~ , μm) Un astfel de eutectoid se numește sorbitol Descompunerea austenitei în intervalul de temperatură de - °C dă un amestec eutectoid foarte subțire cu o distanță interlamelară de aproximativ , µm Structura în două faze a unui astfel de eutectoid, numită troostită, este dezvăluită doar la microscop electronic Cu răcire continuă, aceste structuri se formează în oțel carbon eutectoid în următoarele condiții: perlită - când oțelul este răcit din starea austenitică împreună cu un cuptor cu o viteză de câteva grade pe minut, sorbit - când este răcit în aer la o viteză de câteva zeci de grade pe minut, troostită - când este răcită în ulei cu o rată de câteva zeci de grade pe secundă În oțelul cu , % C, duritatea perlitului, sorbitului și troostitei este aproximativ egală cu HB - , - și, respectiv, - O subdiviziune destul de condiționată a structurilor perlitice în perlit propriu-zis, sorbitol și troostită, deși depășită, continuă să fie utilizată, în special în practica tratamentului termic al oțelului Transformarea perlitică în oțelul eutectoid are loc în timpul descompunerii prin difuzie a austenitei în intervalul de la A\ până la temperaturi în apropierea curbei ("nasul") curbei C (vezi Fig ) Sub curba în curba C, în intervalul de aproximativ - °C, are loc un alt tip de transformare, cea bainitică, care este intermediară între perlitică și martensitică și de aceea va fi discutată după luarea în considerare a transformării martensitice ( vezi Sec ) Alături de distanța interlamelară în interiorul coloniilor de perlit, o caracteristică structurală importantă este dimensiunea coloniilor Aceste colonii se comportă ca boabe independente în timpul distrugerii oțelului Dimensiunea fațetelor din fractură este în medie egală cu dimensiunea coloniilor de perlit Odată cu scăderea dimensiunii coloniilor de perlit, numite și boabe eutectoide, rezistența la impact a oțelului crește Coloniile perlitice își au originea la limitele boabelor de austenită Prin urmare, odată cu scăderea mărimii granulelor austenitei, dimensiunea coloniilor de perlit scade și ele (la un anumit grad de suprarăcire a austenitei) Pe măsură ce gradul de suprarăcire crește, coloniile de perlit devin oarecum mai mici Nici mărimea granulei de austenită, nici mărimea coloniilor de perlită nu afectează distanța interlamelară, care depinde doar de temperatura de transformare Transformări ale austenitei în oțeluri hipoeutectoide și hipereutectoide Diagrama izotermei în dseutectoid Orez degradarea oțelului austenit (schemă): A - austenită stabilă; Lp - austenită suprarăcită; F - ferită; K - carbură Mai sus s-a luat în considerare transformarea austenitei în oțeluri cu compoziție eutectoidă În oțelurile sub și hipereutectoide, transformarea perlitei trebuie precedată de precipitarea fazelor în exces - ferită și cementită BȚ^pjHHHoro (vezi pfțc ) Pe diagramele transformărilor izoterme ale austenitei în oțelurile sub și hipereutectoide, trebuie trasate linii pentru începutul formării unei faze în exces (Fig ) În cazul răcirii continue, excesul de ferită începe să se formeze atunci când austenita este suprarăcită sub punctul A și continuă să se nucleeze și să crească la temperaturi sub punctul Ai Odată cu creșterea feri-austenitei înaintea frontului iar carbonul se acumulează în rotație, deoarece ferita aproape nu conține carbon La temperaturi sub Ai, se formează o colonie de perlită în aceste regiuni de austenită îmbogățite cu carbon Pentru aceasta, compoziția austenitei nu trebuie neapărat să atingă o concentrație de , % C În perlita (sorbită, troostită), formată din austenită cu un conținut mai mic de , % C, proporția golurilor de ferită este crescută Un astfel de eutectoid cu un conținut de fier crescut față de concentrația de echilibru a punctului eutectoid a fost numit de A A Bochvar un cvasi-eutectoid În oțelurile hipereutectoide, este îmbogățit în carbon în comparație cu compoziția punctului S Rata de creștere cooperantă a unei colonii în două faze asociată cu difuzia pe distanțe paralele scurte dar frontul de transformare (spre deosebire de difuzia pe distanțe lungi perpendiculare pe frontul de transformare în timpul creșterii feritei în exces) este relativ mare, iar transformarea perlitei acoperă rapid întregul volum de austenită Prin urmare, după debutul transformării perlitei, formarea feritei hipoeutectoide aproape încetează Cantitatea relativă de fază în exces fără structură depinde de gradul de suprarăcire al austenitei Odată cu creșterea vitezei de răcire, cantitatea de ferită în exces sau cementită secundară care are timp să crească separat scade Cu o suprarăcire suficient de mare, formarea unei faze în exces sub forma unei componente structurale independente este complet împiedicată, iar oțelul cu o compoziție non-eutectoidă capătă o structură pur cvasi-eutectoidă Degenerarea structurală a perlitei În oțelul hipoeutectoid cu o cantitate mică de austenită de compoziție eutectoidă, de exemplu, cu un conținut de până la , % C în oțel, cu răcire lentă, ferita formată în timpul transformării eutectoide crește pe boabele de ferită în exces, iar cementitul eutectoid rămâne în formă de nervuri structural libere de-a lungul limitelor acestor boabe Aici, există o analogie completă cu degenerarea eutecticului (a + ₽) în p-veinlets de-a lungul granițelor a-cristalelor primare, pe care a crescut faza a de origine eutectică (acest lucru are loc atunci când există puține eutectice) lichid în aliaj și se cristalizează într-un spațiu îngust între cristalele primare Degenerarea perlitului în straturi intermediare extinse de cementită liberă din punct de vedere structural (uneori sunt confundate cu cementită terțiară formată din ferită) reduce capacitatea tablei de oțel la ambutișare adâncă, deoarece se produc rupturi de-a lungul acestor straturi intermediare În timpul recoacerii de recristalizare a unei foi auto laminate la rece din oțel kp, temperatura punctului Ab nu trebuie depășită, astfel încât să nu apară austenita, care, la răcirea lentă, va da cementită fără structură într-o formă nedorită Într-un oțel hipereutectoid, eutectoidul poate degenera și structural Cementitul format ca urmare a descompunerii eutectoide, la suprarăciri foarte scăzute sub Ai (peste ~ °C), este stratificat pe cementită secundară, lăsând zonele din apropiere de structura- Orez Oțel hiperutectic cu o structură anormală HZOO (Yu N Taran) nits cu cementit - punct ferită liberă (Fig ) O astfel de transformare eutectoidă, care are loc cu separarea fazelor în spațiu, este numită anormală, spre deosebire de transformarea eutectoidă normală, în care creșterea cooperantă a feritei și cementitei are loc sub formă de colonii cu o alternanță regulată a două faze În timpul transformării anormale, eutectoidul degenerează într-un conglomerat grosier de ferită și cementită, care nu are o structură eutectoidă caracteristică În timpul unei transformări eutectoide anormale, când cementitul secundar este înconjurat de o înveliș de ferită, prin acest înveliș are loc furnizarea de carbon din austenita în descompunere la cementită, necesar creșterii acesteia La temperatura T din fig , concentrația de carbon în ferită la limita cu austenită este reprezentată de punctul f, iar lângă gr-g gradient de concentrație în învelișul de ferită este foarte mic, dar mobilitatea carbonului în aproximativ c Rețeaua de ferită este ridicată și fluxul de difuzie a carbonului prin ferită este capabil să alimenteze cementitul care crește în timpul transformării eutectoide anormale În procesul de transformare eutectoid, mecanismul său se poate schimba de la anormal (împreună cu cementitul secundar) la normal La temperaturi sub ~ °C, rata normală de transformare a eutectoidelor este mult mai mare și transformarea anormală este suprimată Prin urmare, cu o răcire accelerată și, în consecință, o suprarăcire mare a austenitei, transformarea anormală poate fi complet suprimată Dezvoltarea transformării anormale în oțelul hipereutectoid este facilitată de amestecul de oxigen; prin urmare, după cementarea oțelului într-un amestec de cărbune și carbonat de bariu care conține mult oxigen, se formează adesea o structură anormală în stratul carburat Este dăunător deoarece zonele aspre de ferită necesită mai mult timp sau o temperatură de austenitizare mai mare La încălzirea piesei pentru întărire În caz contrar, după întărire, se găsesc "puncte moi" în locul austenitei cu emisii scăzute de carbon Cromul (zecimi de procent) și manganul (mai mult de , %) suprimă complet transformarea anormală a perlitei în oțelurile hipereutectoide Forma și structura feritei hipoeutectoide Excesul de ferită în oțelurile hipoeutectoide apare sub două forme: sub formă de granule compacte mai mult sau mai puțin echiaxiale și sub formă de granule Widmanstatt orientate Orez Microstructura oțelului hipoeutectoid X : a - Structură Widmanstatt din oțel turnat; b - același oțel după recoacere completă plăci (Fig ) Precipitatele compacte de ferită hipoeutectoidă se formează în principal de-a lungul granițelor de austenită, iar plăcile Widmanstatt se formează în interiorul boabelor de austenită și adesea provin din precipitate compacte de ferită Ferita Widmanstatt se observă numai la oțelurile care conțin mai puțin de , % C și cu condiția ca boabele de austenită să fie suficient de mari Un astfel de cereale apare în oțelul turnat, precum și în oțelul încălzit la - ° C (fenomenul I I Novikov supraîncălzire) Odată cu scăderea mărimii granulului de austenită, proporția de ferită Widmanstätt scade, în timp ce proporția de ferită sub formă de boabe echiaxiale crește Structura Widmanstätt se manifestă cel mai clar în timpul răcirii accelerate a oțelului Ferita Widmanstatt se formează în intervalul de la L minus °C până la - °C Odată cu creșterea conținutului de carbon din oțel, proporția de ferită Widmanstätt din structură scade Formarea feritei Widmanstatt este ordonată cristalografic Orientarea feritei se supune principiului corespondenței structurale: { }f II { } A Aceste planuri ale celei mai dense împachetare, respectiv, în o d c la și g c to grătarele au o structură foarte asemănătoare Planul habitus al fiecărei plăci de ferită este aproape de {H } A- Există două ipoteze despre mecanismul de formare a feritei Widmanstatt Prima ipoteză leagă formarea sa de o rearanjare de forfecare y->a-rețele caracterizată prin deplasări ordonate interdependente ale atomilor (ca în formarea martensitei) Creșterea lentă a cristalelor de ferită Widmanstatt în comparație cu creșterea martensitei este probabil explicată prin faptul că, spre deosebire de limita coerentă martensită-austenită care alunecă ușor, limita ferită-austenită Widmanstatt are o structură care nu poate asigura alunecarea ușoară a acesteia (R I Entin) Mecanismul de formare asemănător martensitei a unei plăci Widmanstatt explică de ce, spre deosebire de boabele a echiaxiale, densitatea de dislocare este crescută cu - ordine de mărime în ea și un relief caracteristic apare pe suprafața lustruită a unei secțiuni Se presupune că boabele de ferită echiaxiale cresc prin rearanjarea difuziei normale a rețelei cu o tranziție dezordonată a atomilor prin interfața y/a Nuclearea preferată a precipitatelor compacte de ferită la limitele granulelor de austenită se explică prin mobilitatea crescută de difuzie a fierului în aceste locuri, care este necesară pentru implementarea mecanismului normal de transformare y->a Cu cât boabele austenitei sunt mai mari, cu atât rolul limitelor sale în nuclearea feritei în mod normal este mai mic și, în consecință, cu atât proporția de ferită Widmanstatt este mai mare Ar trebui să revenim la examinarea mecanismului de formare a feritei Widmanstätt după ce am lucrat la § O altă ipoteză se bazează pe mecanismul de creștere a plăcii de ferită Widmanstatt prin migrarea treptelor pe fața sa largă O astfel de migrare a fost observată direct la un microscop electronic (înălțimea treptelor a fost de ordinul - nm) Se presupune că zonele plane largi ale suprafeței plăcii (fațete) sunt granițe complet coerente sau parțial coerente și sunt practic imobile (ca granițele coerente ale dublelor) Gis Schema creșterii unui cristal de fer-hită prin migrarea treptelor de-a lungul suprafeței sale Orez Schema de nucleare și creștere a precipitatelor interfaciale de carbură (Ho-E chcomb) Orez Un lanț de interfață precipită VC în ferită de oțel termorezistent care conține , % C , % Cr, , % Mo, , % V și , % Mn Transformare izotermă la °C, mi Micrografie electronică, folie (Dailop și Honeycomb) nikov), iar etapele sunt granițe incoerente extrem de mobile prin care poate avea loc o tranziție rapidă de difuzie a atomilor de la austenită la ferită Parcursul unei trepte de-a lungul plăcii de ferită (săgeți orizontale din Fig ) înseamnă îngroșarea acestei plăci (săgeata verticală) cu înălțimea treptei A doua ipoteză ia în considerare faptul că relieful pe o secțiune subțire nu este neapărat cauzat de transformarea prin forfecare, ci se observă într-un număr de aliaje chiar și în timpul transformării normale Schema de creștere a cristalelor de ferită hipoeutectoidă prin mișcarea pașilor de-a lungul limitei y / a este o durere * de interes, deoarece ne permite să înțelegem o trăsătură importantă a structurii feritei în unele oțeluri aliate cu formatori puternici de carbură (Nb, V, Ti, Mo, W etc ) În aceste oțeluri, în anumite condiții de prelucrare, în timpul formării feritei hipoeutectoide din austenită, în interiorul n-cristalelor apar lanțuri dens distanțate de particule de carbură foarte dispersate NbC, VC, M C etc (Fig ) Aceste particule au adesea o dimensiune mai mică de nm, iar distanța dintre lanțurile lor variază de la la nm O astfel de "umplutură" densă de ferită hipoeutectoidă cu particule de carbură extrem de dispersate poate fi văzută numai la rezoluții suficient de mari ale unui microscop electronic, iar la măriri mai mici, granulele de ferită arată ca niște cristale simple Formarea unei astfel de structuri este explicată prin precipitarea carburii la interfața y/a, iar particulele de carbură sunt nucleate pe fațete plate imobile și au doar timp să crească puțin în timpul migrării rapide a pasului de-a lungul limitei fațetei Pe treapta propriu-zisă, datorită avansării rapide, carbura nu are timp să iasă în evidență (Fig ) Odată cu parcurgerea fiecărei etape noi, se formează un nou lanț de particule de carbură dispersate Distanța dintre lanțuri este diferită și este egală cu înălțimea treptelor corespunzătoare Lanțurile de particule de carbură formate în timpul formării feritei hipoeutectoide se numesc precipitate interfaciale Aceste precipitate nu numai că sunt foarte dispersate și, prin urmare, întăresc semnificativ ferita, dar rezistă și coagulării mai puternic în timpul încălzirii prelungite, comparativ cu particulele de carbură precipitate din martensită în timpul călirii oțelului Acest lucru se explică prin faptul că în ferita hipoeutectoidă densitatea dislocațiilor și a sublimitelor, care accelerează difuzia și, în consecință, coagularea, este mai mică decât în oțelul călit Rezistența crescută a particulelor dispersate împotriva coagulării este importantă pentru oțelurile rezistente la căldură Crearea intenționată a unei structuri cu ferită hipoeutectoidă pătrunsă de precipitate interfaciale dispersate de carburi este o direcție interesantă în consolidarea oțelurilor Pentru a obține o astfel de structură, oțelul trebuie încălzit până când carbura specială se dizolvă în austenită și răcit rapid pentru a evita precipitarea obișnuită a carburii direct din austenită înainte de formarea feritei hipoeutectoide Efectul elementelor de aliere asupra transformării perlitei Elementele de aliere au un efect practic extrem de important asupra cineticii descompunerii austenitei Cu excepția cobaltului, toate elementele de aliere utilizate pe scară largă dizolvate în austenită (Cr, Ni, Mn, W, Lio, V etc ) încetinesc transformarea perlitei, deplasând partea superioară a curbei C spre dreapta Natura creșterii stabilității akhstenitei suprarăcite sub influența elementelor de aliere este destul de complexă Dacă în oțelurile carbon transformarea perlitei este asociată cu o rearanjare a rețelei y^a și redistribuirea prin difuzie a carbonului, atunci la oțelurile aliate se poate adăuga formarea de carburi speciale și redistribuirea prin difuzie a elementelor de aliere dizolvate diferit în ferită și carbură Elementele de aliere dizolvate în austenită nu numai că au un coeficient de difuzie scăzut, uneori de zeci și sute de mii de ori mai mic decât cel al carbonului, dar unele dintre ele (Mo, W) încetinesc difuzia carbonului în rețeaua y În plus, unele elemente (Cr, Ni) încetinesc rearanjarea y->a, care este o parte integrantă a transformării perlitei Astfel, elementele de aliere pot încetini transformarea perlitei din următoarele motive: ) datorită formării de carburi speciale și a necesității redistribuirii difuziei în austenită a elementelor de aliere, atomii cărora sunt incomparabil mai puțin mobili decât atomii de carbon; ) din cauza încetinirii difuziei carbonului; ) datorită scăderii vitezei de transformare polimorfă y-nx În funcție de compoziția oțelului și de gradul de suprarăcire al austenitei, ce poate fi decisiv? mergeți la oricare dintre factorii de mai sus De exemplu, când se adaugă , % Mo la oțelul carbon eutectoid, durata descompunerii complete a austenitei la o temperatură apropiată de curba curbei C crește cu patru ordine de mărime (!), motivul pentru care este nevoia de redistribuirea prin difuzie a componentelor în austenită datorită formării carburii (Fe, Mo ) C Dopajul cu mai multe elemente în același timp are un efect mai puternic Încetinirea descompunerii austenitei sub acțiunea elementelor de aliere este utilizată pe scară largă pentru a crește întăribilitatea oțelului (vezi § ) Aici, în secțiunea despre recoacere de al -lea fel, este important să rețineți că dopajul duce la mai multă suprarăcire austenită la o viteză constantă de răcire (Fig ) * Deoarece distanța interlamelară scade odată cu creșterea suprarăcirii, la aceeași viteză de răcire, oțelul aliat după transformarea perlitei este mai puternic Orez Scheme schematice ale descompunerii izoterme a austenitei în oțelurile carbon (a) și aliate (b) La aceeași viteză de răcire, gradul de subrăcire AT > ATi § Varietăţi de recoacere a oţelului Principalul factor care determină microstructura oțelului după recoacere de al -lea fel este gradul de suprarăcire a austenitei Varietățile de recoacere de al -lea fel diferă în principal prin metodele de răcire și gradul suprarăcirea austenitei și de asemenea prin poziţia temperaturilor de încălzire faţă de punctele critice Gradul necesar de suprarăcire a austenitei se realizează fie prin răcire continuă, fie prin tratament izotermic Pe fig , folosind exemplul oțelului hipoeutectoid, prezintă schematic modurile de răcire corespunzătoare principalelor tipuri de recoacere a celui de-al -lea ro- Orez Principalele tipuri de recoacere ale celui de-al -lea fel de oțel hipoeutectoid da: plin ( ), izotermă ( ), recoacere de normalizare (normalizare) ( ) și brevetare ( ) La oțelurile hipereutectoide se aplică sferoidizare recoacere si normalizare * Oțelul aliat este un sistem multicomponent în care, în conformitate cu regula fazei, în locul temperaturii eutectoide, există un interval de temperatură eutectoid prezentat în fig eclozare I Recoacere completă Pentru a efectua recoacerea completă, oțelul hipoeutectoid este încălzit la o temperatură care este cu - K peste punctul c?z (Fig ) Răcirea în timpul recoacirii este realizată la o viteză atât de scăzută încât austenita se dezintegrează la un grad mic de suprarăcire Deoarece în oțelurile aliate auste- Orez Temperatura de încălzire a oțelurilor pentru recoacere de al -lea fel: - recoacere completă; - recoacere incompleta; - recoacere sferoidizanta; - normalizare iiumul este mai predispus la suprarăcire (vezi Fig ), atunci acestea ar trebui să fie răcite în timpul recoacirii la o rată mai mică decât cele cu carbon Dacă oțelurile carbonizate pot fi răcite în timpul recoacerii cu o viteză de K/h, atunci oțelurile aliate pot fi răcite cu o viteză de - K/h Deoarece transformarea austenitei în timpul recoacerii este complet finalizată la temperaturi mult mai mari decât îndoirea curbelor, produsele recoapte pot fi îndepărtate din cuptor în aer nemișcat la - ° C, dacă solicitările termice nu sunt periculoase Dacă, totuși, unul dintre obiectivele recoacirii este reducerea tensiunilor într-o parte a unei configurații complexe, atunci răcirea trebuie efectuată cu un cuptor la temperatura aproape a camerei Structura oțelului hipoeutectoid după recoacere constă în exces de ferită și perlită Principalele obiective ale recoacerii complete sunt următoarele: eliminarea defectelor structurale apărute în timpul prelucrării anterioare a metalelor (turnare, deformare la cald, sudare și tratament termic) Botke), înmuierea oțelului înainte de tăiere și reducerea tensiunilor În oțelul hipoeutectoid, recoacerea elimină două defecte ale structurii - granulație grosieră și ferita Widmanstatt (vezi Fig ) Granulele grosiere de austenită se pot forma în timpul solidificării pieselor turnate și sudurilor, din cauza supraîncălzirii în zona apropiată de sudare și în lingourile supuse omogenizării la - °C În aceleași cazuri, poate apărea o structură Widmanstatt brută, ceea ce reduce foarte mult rezistența la impact a oțelului În timpul recoacerii cu încălzire la Ac + ( - ) K se formează un granu fin de austenită, din care la răcire se formează o structură uniformă de ferită-perlită cu granulație fină Dacă în oțel cu ferită Widmanstatt (precum și cu o structură martensitică sau bainitică formată ca urmare a întăririi piesei turnate, sudurilor, laminatelor la cald și forjatelor din oțeluri aliate în timpul răcirii accelerate în aer), boabele mari inițiale de austenită sunt moștenite în timpul încălzirii , apoi pentru a obține recristalizarea structurală ar trebui să se efectueze recoacere la temperatură înaltă De exemplu, piesele turnate din oțel Kh L ar trebui să fie recoapte la - °C, care este cu aproximativ K deasupra punctului Ac Cu o astfel de încălzire, se atinge punctul Chernoff b, care corespunde temperaturii recristalizării primare a austenitei Scopul recoacerii complete convenționale, care rafinează boabele, este opusul scopului recoacerii prin mărire a boabelor Recoacerea cu granulație grosieră cu încălzire până la - °C se aplică oțelurilor blânde cu conținut scăzut de carbon pentru a îmbunătăți prelucrabilitatea Astfel de oțeluri produc așchii vâscoase, greu de separat, care pot fi sudate cu unealta de tăiere, ceea ce face suprafața rugoasă Calitatea suprafeței îmbunătățită și fragilitatea mai mare a așchiilor a oțelurilor cu conținut scăzut de carbon este facilitată de o structură cu colonii mari de perlit lamelar, care se obține în timpul recoacerii la temperatură înaltă, care mărește granulația În concluzie, subliniem că, dacă structura supraîncălzirii oțelului poate fi eliminată prin recoacere (sau normalizare), atunci supraîncălzirea asociată cu oxidarea de-a lungul limitelor granulelor de austenită este un defect ireparabil Recoacere parțială Recoacere incompletă a oțelului hipoeutectoid este efectuată atunci când este încălzit la temperaturi peste AcXi dar sub Ac% (vezi Fig ) i Această recoacere pentru oțelurile hipoeutectoide este utilizată într-o măsură limitată La temperatura de recoacere incompletă, excesul de ferită nu dispare Prin urmare, recoacerea incompletă nu poate elimina defectele de mai sus ale oțelului, care sunt asociate cu dimensiunea și forma nedorite a excesului de ferită Recoacerea parțială a oțelului hipoeutectoid este utilizată pentru a-l înmuia înainte de tăiere, deoarece perlita moale se formează ca urmare a transformării eutectoide în timpul recoacerii incomplete Recoacere incompletă de înmuiere economisește timp și reduce costurile de procesare Recoacere sferoidizanta Pentru oțelurile hipereutectoide, recoacerea completă cu încălzire deasupra Ast (linia ES) nu este deloc utilizată, deoarece la răcirea lentă după o astfel de încălzire se formează o rețea grosieră de cementită secundară, care înrăutățește proprietățile mecanice Oțelurile carbon hiperutectoide sunt utilizate pe scară largă pentru recoacere cu încălzire la - °C urmată de răcire lentă După o astfel de încălzire, în austenită rămân un număr mare de incluziuni de cementită nedizolvate, care servesc ca centre de cristalizare în timpul descompunerii austenitei la răcire Ca urmare, se formează o structură de perlit granular (sferodite), motiv pentru care această recoacere se numește sferoidizare Particulele fine de cementită la o temperatură de recoacere în intervalul A - AST sunt obținute ca urmare a divizării plăcilor de cementită În timpul fisiunii, plăcile se dizolvă în zonele cele mai subțiri, precum și în locurile în care sublimitele C/A din cementită sau austenită ajung la suprafața interfacială În punctul în care sublimita din placa de cementită ajunge la suprafața interfacială, dezechilibrul forțelor de tensiune superficială este un stimul pentru dizolvarea locală a cementitei la o astfel de configurație a suprafeței încât aceste forțe sunt echilibrate (Fig ) Caneluri de dizolvare cu pereți convexi către austenită se desfășoară de-a lungul liniilor de aflorare sublimită pe suprafața plăcii Se știe că solubilitatea unei particule depinde de raza de curbură a suprafeței sale, iar această dependență este descrisă de ecuația Thomson-Freundlich: lnCr/Coo = yV/kTr, ( ) unde Cr este concentrația soluției în apropierea interfeței cu raza r; Coo este concentrația soluției lângă plat /MS/A C\ i/c eu L Orez Caneluri de dizolvare în punctele în care sublimita în cementită (indicată prin linia punctată) iese pe interfața cementită-austenită frontiere; y este energia de suprafață (interfațală) la limita de fază; V este volumul atomic Cu cât raza de curbură a graniței este mai mică, cu atât concentrația de echilibru a soluției în apropierea acesteia este mai mare În consecință, în apropierea pereților convexi ai șanțurilor de dizolvare în cementită (vezi Fig ), concentrația de carbon în austenită va fi mai mare decât în apropierea restului suprafeței plane a plăcii Alinierea compoziției în austenită va reduce concentrația de carbon în ea în apropierea pereților convexi ai șanțului și, deoarece austenita de aici va fi nesaturată față de cementită, cementita se va dizolva și limitele sale se vor îndrepta Aceasta, la rândul său, va provoca o încălcare a echilibrului forțelor tensiunii superficiale la ieșirea din sublimită, conform următoarea restabilire a echilibrului cu adâncirea șanțului etc Ca urmare, placa de cementită va fi separată datorită dizolvării de-a lungul limitei sale Divizarea plăcilor de cimentită poate fi accelerată prin aplicarea deformării plastice la rece sau la cald la temperaturi sub A\ În acest caz, plăcile de cimentită nu sunt distruse, așa cum se credea anterior, ci sunt deformate plastic Când sunt încălzite după deformarea la rece și în timpul deformării la cald, sublimitele se formează prin poligonizare, care contribuie la divizarea plăcilor de cementită După cum se arată prin transiluminarea microscopică electronică a faultului, plăcile de cementită sunt împărțite nu numai în timpul dizolvării lor accelerate la ieșirile din sublimită, ci și în locurile cu densitate crescută a dislocațiilor în cementită După divizarea plăcilor, particulele lor mici sunt sferoidizate În apropierea marginilor și vârfurilor particulelor de cementită cu o rază mică de curbură, concentrația de carbon în austenită este crescută în conformitate cu ecuația ( ) Alinierea compoziției în interiorul austenitei duce la creșterea concentrației acesteia în apropierea limitelor cu rază mare de curbură, unde austenita este suprasaturată și precipită cementita O scădere paralelă a concentrației de carbon în austenită în apropierea marginilor și vârfurilor duce la dizolvarea acestora Ca urmare, gradientul de concentrație în austenită este restabilit și procesul de dizolvare a cementitului în zone cu o rază de curbură mai mică a limitei și separarea acestuia în zonele cu o rază mare de curbură duce la rotunjirea particulelor Astfel, sferoidizarea particulelor de cementită are loc prin transferul de carbon prin soluția solidă din jur Mecanismele considerate de fisiune a plăcilor și sferoidizare a particulelor dintr-o fază, care este în echilibru cu o soluție solidă, sunt comune pentru aliajele bazate pe baze diferite Modul de recoacere sferoidizantă a oțelurilor hipereutectoide se caracterizează printr-un "interval de ardere" îngust de temperatură Limita sa inferioară ar trebui să fie deasupra punctului A, iar limita superioară nu trebuie să fie prea înaltă, deoarece altfel perlita lamelară se formează din cauza dizolvării centrelor de precipitare a carburilor în austenită în timpul răcirii Deoarece punctele și Ax converg la concentrația eutectoidă, pentru oțelurile apropiate de compoziția eutectoidă, "intervalul de recoacere" este deosebit de îngust De exemplu, pentru oțelurile U A și U A, limitele acestui interval sunt - °C, în timp ce pentru oțelurile UNA, U A și U A sunt cuprinse între - °C Structura finală depinde de viteza de răcire și de temperatura de recoacere de sferoidizare Cu cât viteza de răcire este mai mică, cu atât globulele de carbură cresc mai mari în timpul descompunerii austenitei Prin ajustarea vitezei de răcire, este posibil să se obțină structuri de perlit globular de la punct la granulație grosieră Perlitul cu granulație mai fină are o duritate crescută Influența regimului de recoacere sferoidizant asupra durității este prezentată în fig Odată cu creșterea temperaturii de recoacere la - ° C, duritatea scade datorită dezvoltării sferoidizării, iar odată cu creșterea în continuare a temperaturii de recoacere, duritatea crește datorită apariției tot mai multor perlit lamelar Recoacerea cu sferoidizare este aplicată pe oțelurile carbon și aliate pentru scule și rulmenți cu bile Oțelul cu o structură de perlit granular are cea mai mică duritate și este mai ușor de prelucrat, ceea ce este deosebit de important, de exemplu, pentru funcționarea liniilor automate în producția de rulmenți în masă În plus, perlita granulară este structura inițială optimă înainte de întărire Odată cu structura inițială a perlitei granulare, există o tendință mai mică de creștere a boabelor de austenită, un interval mai larg permis de temperaturi de întărire, o tendință mai mică de crăpare călire, rezistență și tenacitate mai mare a oțelului călit (globulele mici sunt distribuite uniform în martensita oțelului hipereutectoid călit) Prin urmare, fabricile metalurgice furnizează oțel de scule recoapt cu o structură de perlită granulară Piesele forjate din oțel pentru rulmenți cu bile sunt, de asemenea, recoapte la perlită granulară Orez Dependența durității oțelului cu bile ShKh de temperatura de recoacere la trei viteze de răcire (Ya R Rauzia), K/h: i - ; - ; - Orez Microstructura oțelului hipereutectoid U după recoacere cu pendul (cementită granulară) X Dacă o singură recoacere nu are ca rezultat sferoidizarea completă a cementitei, atunci poate fi utilizată recoacere ciclică sau pendulă, care este un tip de recoacere sferoidizantă De exemplu, oțelul carbon este încălzit alternativ la °C și răcit la °C de mai multe ori Placa de cementită se dizolvă parțial în austenită la fiecare încălzire Dizolvarea are loc în principal din vârfurile și marginile plăcilor La fiecare răcire, cementitul precipită din austenită pe reziduurile nedizolvate ale plăcilor de cementită, iar precipitarea are loc în principal departe de vârfuri și margini Dizolvându-se și crescând alternativ, placa de cementită este rotunjită treptat (Fig ) Din păcate, în condițiile fabricii, este foarte dificil să se creeze fluctuații controlate ale temperaturii unei sarcini mari cu o amplitudine de K într-un anumit interval de temperatură Recoacere izotermă Gradul scăzut de suprarăcire al austenitei necesar în timpul recoacerii poate fi obținut nu numai prin răcirea continuă a oțelului cu un cuptor O altă modalitate este răcirea treptată cu expunere izotermă în domeniul transformării perlitei (vezi Fig ) Acest tratament termic se numește recoacere izotermă După încălzirea la o temperatură peste As, oțelul este răcit rapid la o temperatură izotermă de menținere, care este sub punctul Ab Apoi, răcirea accelerată este efectuată în aer; produsele mici de configurație simplă pot fi răcite în apă încălzită Timpul de expunere izotermă ar trebui să fie ceva mai lung decât timpul transformării izoterme complete a austenitei, determinat din diagrama C Cu cât temperatura de expunere izotermă este mai apropiată de punctul Ai, cu atât distanța interlamelară în perlit este mai mare și oțelul este mai moale, dar cu atât timpul de transformare este mai lung Deoarece scopul principal al recoacerii izoterme este înmuierea oțelului, în practică se alege o astfel de temperatură izotermă de menținere ( - K mai mică decât temperatura AI) la care se obține o înmuiere suficientă a oțelului într-o perioadă relativ scurtă de timp Recoacere izotermă are două avantaje față de recoacere convențională În primul rând, poate oferi un câștig în timp dacă timpul total de răcire accelerată, menținere izotermă și răcire accelerată ulterioară este mai mic decât timpul de răcire continuă lentă a produsului împreună cu cuptorul Un câștig deosebit de mare în timp poate fi obținut prin recoacere izotermă a oțelurilor aliate cu austenită suprarăcită stabilă Un alt avantaj al recoacerii izoterme este obținerea unei structuri mai omogene, deoarece în timpul menținerii izoterme temperatura peste secțiunea transversală a produsului este egalizată și transformarea în întreg volumul oțelului are loc la același grad de suprarăcire Normalizare În timpul normalizării, oțelul este încălzit la temperaturi de - K deasupra liniei GSE și răcit în aer (vezi Fig ) Răcirea accelerată comparativ cu recoacere determină o suprarăcire ceva mai mare a austenitei (vezi Fig ) Prin urmare, normalizarea are ca rezultat o structură eutectoidă mai fină (perlit fin sau sorbitol) și un bob eutectoid mai fin În plus, precipitarea unei faze în exces (ferită sau cementită secundară) este parțial suprimată și, în consecință, se formează un cvasi-eutectoid Astfel, rezistența oțelului după normalizare ar trebui să fie mai mare decât rezistența după recoacere Normalizarea este folosită cel mai adesea ca operație intermediară pentru a elimina defectele structurale și a îmbunătăți structura generală înainte de întărire, precum și pentru a înmuia oțelul înainte de tăiere Astfel, atribuirea normalizării ca tratament intermediar este similară cu atribuirea recoacerii Deoarece normalizarea este mai avantajoasă decât recoacere (echipamentele suplimentare necesită mai puțin timp), ar trebui să fie întotdeauna preferată recoacerii dacă ambele tipuri de tratament dau aceleași rezultate Dar normalizarea nu poate înlocui întotdeauna recoacerea ca operație de înmuiere a oțelului Acest lucru este explicat după cum urmează Tendința austenitei de a suprarăci crește odată cu creșterea conținutului de carbon și elemente de aliere din ea, astfel încât diferența de proprietăți după recoacere și după normalizare depinde de compoziția oțelului De exemplu, duritatea oțelurilor care conțin , ; , și , % C, după recoacere este egal cu HB , și, respectiv, și după normalizare HB , și Normalizarea este utilizată pe scară largă în loc de recoacere de înmuiere la oțeluri cu conținut scăzut de carbon în care austenita este ușor suprarăcită Dar nu poate înlocui recoacerea de înmuiere a oțelurilor cu conținut ridicat de carbon, care se întăresc vizibil atunci când sunt răcite în aer din cauza suprarăcirii semnificative a austenitei În ceea ce privește oțelurile aliate mediu și înalt, martensita se poate forma în ele atunci când sunt răcite în aer, adică are loc întărirea aerului (vezi § ) Aici ar trebui clarificată noțiunea de normalizare Normalizarea este înțeleasă ca un astfel de tratament termic al oțelului, în care răcirea în aer duce la descompunerea austenitei în intervalul de temperatură al transformării perlitei Prin urmare, dacă răcirea oțelului aliat în aer dă martensită, ca în oțelul Kh N VA, atunci un astfel de proces nu are nimic de-a face cu normalizarea Orez Structura liniei de oțel hipoeutectoid (incluziunile alungite de zgură sunt vizibile pe foaierul de ferită) X Normalizarea este utilizată pe scară largă în locul recoacerii pentru a elimina defectele de oțel care au apărut în timpul deformării la cald și a tratamentului termic: granulație grosieră, structură Widmanstatt, cusătură (tm) În multe cazuri, normalizarea dă rezultate mai bune decât recoacere De exemplu, cusătura în oțel (Fig ) este mai ușor de eliminat prin normalizare, deoarece cu o suprarăcire mai mare a austenitei, ferita este precipitată nu numai pe zgură alungită și incluziuni de sulfură, ci și în întregul volum de boabe de austenită Dacă structura originală a oțelului a fost ordonată cristalografic (de exemplu, Widmanstatt), atunci pentru a asigura recristalizarea structurală a austenitei, se realizează normalizarea la temperatură înaltă cu încălzire deasupra punctului Chernoff b (vezi § ) De exemplu, piesele turnate din oțel L trebuie încălzite până la normalizare până la - °C, adică aproximativ °C peste Ac$ În oțelul hipereutectoid, normalizarea elimină ochiurile grosiere de cementită secundară Când este încălzit deasupra punctului Cementitul secundar Ast (linia ES) se dizolvă, iar în timpul răcirii accelerate ulterioare în aer, nu are timp să formeze o rețea grosieră care reduce proprietățile oțelului De exemplu, dacă după laminarea la cald există o rețea grosieră de cementită în oțelurile de scule UN-U , atunci înainte de recoacere sferoidizată se elimină prin normalizare cu încălzire la °C și răcire ulterioară accelerată cu ajutorul ventilatoarelor Foarte des, normalizarea servește la rafinarea generală a structurii înainte de stingere Dacă în oțel înainte de călire există precipitate grosiere de exces de ferită, atunci când este încălzită pentru călire, austenita nu are timp să se omogenizeze corespunzător Zonele austenite corespunzătoare apariției incluziunilor grosiere de ferită vor fi sunt epuizate în carbon și nu vor dobândi duritatea necesară după întărire După normalizarea preliminară, precipitatele de ferită în exces sunt zdrobite, eutectoidul devine mai dispersat și, prin urmare, facilitează formarea rapidă a austenitei omogene atunci când este încălzit pentru stingere Normalizarea este utilizată și ca tratament de finisare pentru oțelurile hipoeutectoide cu carbon mediu și ridicat, dacă cerințele pentru proprietăți sunt moderate și nu este necesară călirea cu revenire ridicată Ca tratament termic final, normalizarea se aplică și oțelurilor slab aliate cu conținut scăzut de carbon, de exemplu, oțelului de construcție de înaltă rezistență cu grad de întărire cu carbonitrură G AF Normalizarea acestui oțel oferă o combinație de rezistență ridicată și temperatură de tranziție ductil-casabilă scăzută În concluzie, observăm că viteza de răcire în aer depinde de masa produsului și de raportul dintre suprafața acestuia și volum, drept urmare acești factori afectează structura rezultată și proprietățile oțelului normalizat Brevetare Pentru a obține o frânghie de mare rezistență, arcuri și sârmă de pian se folosește prelucrarea izotermă, care este cunoscută încă din anii ai secolului al XIX-lea și a primit numele de brevetare Sârma din oțel carbon cu conținut de la , până la , % C este încălzită într-un cuptor continuu la o temperatură de - °C peste Ac f, trecută printr-o baie de plumb sau sare la o temperatură de - °C și înfășurată pe un tambur de antrenare Descompunerea austenitei are loc în apropierea curbei C-curbei de lângă limita inferioară a intervalului de temperatură al transformării perlitei (vezi Fig ) La ieșirea din baie, firul are o structură ferită-cementită cu o distanță foarte mică între plăci Se numește în mod obișnuit sorbita de patentare și troostita Excesul de ferită sau cementită secundară nu are timp să se formeze, iar întreaga structură este cvasi- eutectoid După brevetare, sârma este supusă tragerii repetate la rece cu o reducere totală mare De obicei se obține un fir cu o rezistență temporară egală cu - MPa Pe oțel U A, semi- vacuum-arc retopit pentru a elimina efectele nocive ale incluziunilor nemetalice și impurităților, după brevetare și trefilare la rece cu o reducere totală de %, s-a atins un nivel record de rezistență la tracțiune de MPa Brevetarea joacă un rol dublu în obținerea unei stări de înaltă rezistență În primul rând, datorită lui, firul este capabil să reziste la reduceri mari în timpul tragerii la rece fără întreruperi Acest lucru este asigurat de structura perlitei lamelare subțiri și de absența granulelor de ferită în exces, care provoacă rupturi sub tensiune ridicată În al doilea rând, după deformarea plastică la rece, amestecul ferită-cementită, în care distanța interlamelară este chiar mai mică decât după brevetare, asigură o combinație de rezistență ridicată cu tenacitate la torsiune și încovoiere Limitele dintre plăcile de ferită și cementită reprezintă bariere impenetrabile la dislocații, iar rezistența la tracțiune a firului patentat respectă relația Hall-Petch ( ), în care d este în acest caz distanța dintre plăci O temperatură ridicată de încălzire în timpul brevetării (de obicei - ° C) este necesară pentru omogenizarea austenitei Viteza firului ar trebui să fie astfel încât timpul de ședere în baie să fie ceva mai lung decât timpul de sfârșit al transformării perlitei În caz contrar, după ce firul părăsește baia, austenita, care nu a avut timp să sufere descompunerea perlitei, se transformă în bainită inferioară sau martensită, iar proprietățile plastice ale firului se reduc brusc Deși brevetarea este un proces specific, dar după caracteristica principală de clasificare - tipul transformărilor de fază - aparține recoacerii de al -lea fel, fiind una dintre varietățile de tratare izotermă Capitolul VI COACEREA FONTĂ Principalele componente ale fontei sunt fierul, carbonul și siliciul În plus, fontele obișnuite conțin mangan, fosfor și alte elemente În ciuda complexității compoziției chimice a fontei, cele mai importante modificări structurale în timpul recoacerii sale pot fi analizate calitativ folosind I I Novikov folosind diagrama de fază a sistemului binar Fe-C În acest sistem, după cum se știe, austenita și ferita pot fi în echilibru stabil cu grafitul (linii întrerupte în Fig ) și în echilibru metastabil cu cementită (linii continue) Grafitul, în comparație cu cementitul, este mai greu de nucleat și mai dificil de crescut într-o matrice metalică Pentru nuclearea grafitului sunt necesare fluctuații de concentrație mult mai mari, deoarece grafitul este practic de % C (solubilitatea fierului în el este neglijabilă), iar cementitul conține doar , % C Când un cristal de grafit crește, este necesar să aproape îndepărtați complet atomii de fier din partea din față a granițelor sale de avans într-o matrice metalică Prin urmare, formarea cementitei metastabile în anumite condiții, de exemplu, în timpul răcirii accelerate, este cinetic mai favorabilă decât formarea grafitului stabil Totuși, echilibrul metastabil al austenitei sau feritei cu cementită corespunde minimului relativ al energiei Gibbs, iar echilibrul stabil cu grafit corespunde minimului absolut al energiei Gibbs Prin urmare, menținerea fontei la temperaturi ridicate ar trebui să conducă în cele din urmă la înlocuirea cementitului cu grafit Siliciul, nichelul, aluminiul și alte elemente contribuie la grafitizare, în timp ce manganul, cromul, vanadiul, magneziul, ceriul, sulful și alte elemente o împiedică Transformările de fază în timpul tratamentului termic al fontelor includ toate acele procese de bază care au loc în oțeluri și sunt complicate și mai mult de procesele asociate cu comportamentul fazei de grafit O contribuție remarcabilă la studiul transformărilor de fază în fontă, în special grafitizarea, a fost adusă de munca școlii lui K P Bunin În acest capitol, analiza proceselor de recoacere a fontei se bazează în principal pe generalizările și rezultatele muncii acestei școli Principalele tipuri de recoacere ale celui de-al -lea fel de fontă sunt recoacerea prin grafitizare și normalizarea § Recoacerea prin grafitizare a fontei Recoacerea prin grafitizare a fontei este un tratament termic în care procesul principal este formarea grafitului cu dispariția simultană parțială sau completă a cementitei Recoacerea prin grafitizare se aplică fontelor albe, gri și de înaltă rezistență (modificate) Recoacerea fontei albe la maleabil Fonta albă este dură și foarte fragilă datorită cantității mari de cementită eutectică din structura sa Metoda modernă de producere a fierului ductil prin grafitizarea recoacerii albe a fost inventată la începutul secolului al XIX-lea În prezent, fonta ductilă este o mașină utilizată pe scară largă Orez Program de recoacere a fontei albe si maleabile: I și II - prima și a doua etapă de grafitizare Orez Microstructura fierului ductil pe bază feritică X un material de construcție care îmbină simplitatea și costul redus al obținerii unor piese turnate cu proprietăți mecanice ridicate prin turnare Pentru producția de fontă ductilă se folosesc piese turnate din fontă albă hipoeutectică care conține , - , % C, , - , % Si, , - , % Mn și până la , % Cr Conținutul de siliciu din încărcătură, care facilitează grafitizarea, și mangan cu crom, care îl împiedică, este controlat în așa fel încât să suprime cristalizarea grafitului din topitură și să asigure trecerea cât mai rapidă posibilă a grafitizării în timpul recoacerii Amintiți-vă că în timpul cristalizării fontei cenușii, grafitul crește din topire sub formă nefavorabilă de rozete ramificate în formă de crab, ale căror secțiuni pe o secțiune subțire arată ca plăci curbate La recoacere fontă albă (Fig ), grafit, numit * carbonul de recoacere, se formează într-o formă mult mai compactă, favorabilă proprietăților mecanice (Fig ) Deși fonta maleabilă nu este forjată, alungirea sa relativă este în intervalul - % (în funcție de structură), în timp ce în fonta albă alungirea relativă nu depășește , %, iar în gri nu este mai mare de , % Compoziția de fază inițială a fontei albe este aceeași cu cea a oțelului: ferită și cementită și, prin urmare, mecanismul de austenitizare a acesteia este similar cu cel considerat la § La încălzire, are loc mai întâi transformarea perlit-austenitică, apoi cementitul secundar este dizolvată și austenita este omogenizată de C și Si Prima etapă a grafitizării În timpul menținerii timp de aproximativ ore la - °C, are loc prima etapă de grafitizare (vezi Fig ), după care toate cementitele de origine eutectică și resturile de cementită secundară sunt înlocuite cu grafit, iar structura austenită-cementită se transformă în austenit-grafit Ipoteza despre descompunerea cementitei cu eliberarea directă de grafit din aceasta prin reacția Fe C-> -> Fe+C nu este în concordanță cu multe fapte În special, forma carbonului de recoacere din fier maleabil nu se potrivește cu forma cristalelor originale de cementită Se dovedește că grafitizarea fontei albe în prima etapă constă în nuclearea grafitului la interfața A/C și departe de cristalele de cementită și creșterea grafitului cu dizolvarea simultană a cementitei în austenită prin transferul atomilor de carbon prin austenită din interfața A/C la interfața A/G Volumul specific al grafitului este de câteva ori mai mare decât cel al austenitei și, prin urmare, nuclearea sa omogenă într-o matrice metalică densă este puțin probabilă - componenta elastică AGynp din formula ( ) este prea mare Dislocațiile, sublimitele și limitele cu unghi înalt sunt ineficiente ca locuri de nucleare eterogene a grafitului din cauza valorii mari a AGynp După cum se știe, staniul gri, al cărui volum specific este cu un sfert mai mare decât cel al staniului alb, se nucleează de preferință pe suprafața expusă a unei probe de staniu alb Desigur, în timpul grafitizării, când volumul specific al noii faze diferă și mai puternic de volumul specific În faza inițială, nucleele de grafit apar predominant și pe suprafața liberă a austenitei În volumul de turnare, discontinuitățile, acumulările de goluri, contracția și microgolurile de gaz, microfisurile, discontinuitățile la limita austenitei cu incluziuni nemetalice din cauza diferenței de expansiune termică servesc ca locuri de nucleare eterogenă a grafitului Locuri pentru- Nașterea grafitului poate fi pori de difuzie care apar în timpul omogenizării austenitei De exemplu, atunci când compoziția austenitei este egalizată, după plecarea atomilor de siliciu din zonele îmbogățite cu aceasta, rămâne un exces de locuri libere care formează pori Acest lucru poate explica, probabil, accelerarea grafitizării sub acțiunea siliciului, care are loc în ciuda faptului că siliciul încetinește difuzia carbonului în austenită După formarea centrelor de grafitizare în austenită, există un gradient de concentrație a carbonului, deoarece solubilitatea limită Orez Graficul diagramei de stare a sistemului Fe-C cu linii continue de linii stabile și punctate de echilibru metastabil (schemă) Puntea de cementită din el este mai mare decât cea a grafitului (în diagrama de fază din Fig , linia ES este în dreapta liniei E'S') De exemplu, dacă prima etapă de grafitizare are loc la o temperatură t * (Fig ), atunci compoziția austenitei la limita cu cementită este reprezentată prin punctul b, la limita cu grafitul - prin punctul a Egalizarea concentrației de carbon în austenită o face nesaturată față de cementită (la limita A/C, compoziția austenitei se deplasează la stânga de la punctul b) și suprasaturată față de grafit (la limita A/G, compoziția se schimbă) la dreapta de la punctul a) Ca rezultat, cementitul se dizolvă continuu și grafitul crește până când dispare Pe lângă transferul atomilor de carbon printr-o soluție solidă, este necesar încă un proces pentru grafitizare - evacuarea atomilor de fier de pe suprafața grafitului în creștere pentru a elibera spațiul "vital" pentru grafit în K P Bunin a remarcat că acest proces de difuzie, și nu influxul de atomi de carbon, controlează rata de creștere a incluziunilor de grafit în austenită, deoarece mobilitatea de difuzie a atomilor de fier este mult mai mică decât cea a carbonului Forma grafitului depinde de temperatura de recoacere și de compoziția fontei Carbonul de recoacere crește mai repede de-a lungul limitelor și sub-limitelor cu unghi înalt, deoarece atomii de fier sunt îndepărtați mai repede de-a lungul acestora Această ramificare nedorită a grafitului crește odată cu creșterea temperaturii, iar după recoacere la temperaturi peste - ° C, proprietățile mecanice ale fontei sunt foarte scăzute Aceasta determină limita superioară de temperatură a primei etape de grafitizare Aditivii și impuritățile au un efect complex asupra creșterii carbonului de recoacere De exemplu, mici adaosuri de magneziu (~ , %) asigură creșterea carbonului de recoacere într-o formă compactă Când fonta este răcită după sfârșitul primei etape de grafitizare, compoziția austenitei se modifică de-a lungul liniei E'S și se eliberează grafit secundar din aceasta Această etapă de grafitizare se numește intermediară Grafitul secundar este stratificat pe recoacerea incluziunilor de carbon și de obicei nu dă o componentă structurală independentă A doua etapă a grafitizării Matricea metalică a fierului ductil este formată prin descompunerea eutectoidă a austenitei Pentru a obține o matrice pur feritică, răcirea în intervalul de temperatură al descompunerii eutectoide trebuie să fie lentă (vezi Fig ) Aici are loc a doua etapă de grafitizare - austenita se descompune după schema A^F+G Secvența modificărilor structurale din a doua etapă de grafitizare poate fi urmărită în mod convenabil din diagrama transformărilor izoterme ale austenitei în fontă Pe fig linia OD - începutul formării feritei eutectoide, BE - începutul formării cementitei eutectoide, RI - sfârșitul transformării eutectoide și BN - sfârșitul grafitizării cementitei perlitice Să luăm în considerare transformările în austenită suprarăcită la o temperatură t\ În primul rând, grafitul se formează fără incubare pe suprafața incluziunilor de carbon recoapte Începând din momentul corespunzător punctului (linia OD), alături de grafit se formează și ferita eutectoidă, adică descompunerea eutectoidă are loc după schema A-> F + G Se termină la punctul cu dispariția completă a austenitei În timpul descompunerii eutectoide, grafitul este stratificat pe carbon: genul de recoacere format în primul și intermediar etape de grafitizare, iar eutectoidul ferită-grafit ca componentă structurală independentă sub formă de amestec dispersat de faze alternative nu se formează Dezintegrarea eutectoidă A->-F+G poate avea loc în mod normal și anormal În timpul descompunerii normale a austenitei cu rezultatul tot timpul este în contact cu ferită și grafit La limita cu grafit, are o concentrație de puncte g, iar la limita cu ferită, punctele h (vezi Fig ) Alinierea compoziției în austenită duce la suprasaturarea acesteia cu carbon la interfața A/G, la precipitarea grafitului aici și la scăderea concentrației de carbon la interfața A/F, ceea ce determină -^-n- rearanjare - formarea feritei Transformarea eutectoidă anormală începe atunci când ferita înconjoară complet grafitul și contactul austenit-grafit este întrerupt La granița cu grafica Orez Diagrama transformărilor izoterme ale austenitei în fontă ductilă conţinând, %: , C; , Si; , MP; , S (K P Bunin și colab ) acea ferita are compozitia punctului d, iar la limita cu austenita - compozitia punctului / Deși gradientul concentrațiilor de carbon este mic, difuzia elementului interstițial în o d c la grătarul de ferită merge foarte repede Din interfața F/A, carbonul este transferat la interfața F/G, unde ferita este suprasaturată cu carbon și eliberează grafit, restabilind concentrația reprezentată de punctul d La limita F/A, o scădere a concentrației de carbon în ferită (deplasarea compoziției la stânga punctului f) o face nesaturată față de austenită, iar o transformare y-^cc are loc odată cu formarea feritei cu compoziția de la punctul f În consecință, în timpul unei transformări eutectoide anormale, grafitul nu precipită din austenită, ci din ferită La temperaturi peste punctul B din fig , adică la suprarăciri relativ scăzute ale austenitei (sau răcire continuă lentă), feritizarea completă a matricei are loc direct în timpul descompunerii eutectoide conform schemei A->-FTs-G La suprarăciri mari (sub temperatura punctului B din fig ), devine posibilă formarea perlitului (linia BE) De exemplu, la o temperatură / , după separarea neincubată a grafitului, are loc descompunerea eutectoidă în perioada indicată de punctele - conform schemei A->F -G, iar din momentul corespunzător punctului , transformarea perlitei (A ->F+C) începe Până la momentul corespunzător punctului , ambele procese eutectoide (A-^F+G și A-^F+C) duc la dispariția completă a austenitei, iar structura din fontă este formată din recoacere carbon, ferită și perlită Cu cât este mai mare gradul de suprarăcire (sau cu cât este mai mare viteza de răcire cu o scădere continuă a temperaturii), cu atât proporția de austenită se descompune mai mare conform schemei A->F + C Dacă răcirea turnării în intervalul transformării eutectoide nu este încetinită, atunci se va obține fontă ductilă perlitică pură Structura sa constă din carbon recoapt și matrice de perlită Perlitul este de aproximativ , ori mai puternic și mai dur decât ferita, dar mai puțin ductil Prin urmare, odată cu creșterea cantității de perlit în structura fierului ductil, proprietățile de rezistență cresc, iar ductilitatea scade De exemplu, pentru fonta ductilă de calitate KCh - av= MPa și S= %, iar pentru fontă de calitate perlitică KCh - ov= MPa și = % Dezvoltarea celei de-a doua etape de grafitizare poate fi asigurată nu numai prin încetinirea răcirii în intervalul de temperatură eutectoid, ci și prin menținerea izotermă după răcirea normală, nu încetinită (vezi zona punctată din Fig ) Odată cu răcirea continuă, are loc transformarea perlita a austenitei, iar expunerea ulterioară pe termen lung duce la grafitizarea cementitei perlite Mecanismul de grafitizare aici este fundamental același ca în prima etapă; numai grafitizarea are loc prin transferul de carbon nu prin austenită, ci prin ferită de la limita F/C la limita F/G Blocajul procesului este evacuarea atomilor de fier din ferită de pe suprafața grafitului în creștere Pe fig la temperatura t , cementitul perlitic dispare in momentul corespunzator punctului Cu cat temperatura izoterma de mentinere este mai mica, cu atat timpul necesar pentru atingerea acestui moment este mai mare (vezi panta curbei BN) Concomitent cu grafitizarea cementitei perlitice în timpul expunerii izoterme, au loc divizarea plăcilor de cementită și sferoidizarea cementitei Mecanismul acestor procese este similar cu procedeele de obținere a sferoditei în oțeluri considerate în § ' Prin menținerea unui conținut ridicat de mangan în încărcătură (până la %), este posibilă încetinirea drastică a grafitizării cementitei perlitice pentru a conserva perlita și, prin sferoidizare, obținerea fontului ductil cu matrice de sferodită Fonta cu o matrice de perlit granular se caracterizează printr-o combinație de rezistență ridicată și ductilitate crescută, precum și o bună prelucrabilitate și proprietăți anti-fricțiune ridicate La s = MPa, alungirea relativă a unei astfel de fonte ajunge la % și poate înlocui oțelul turnat și forjat Fonta ductilă cu o bază de perlit granular este folosită pentru a face chiar și produse atât de critice, cum ar fi arbori cotiți și arbori cu came Recoacerea fontei albe la cea maleabilă este un proces îndelungat care durează zeci de ore În producția de fontă ductilă, recoacerea este cea mai costisitoare operațiune, care afectează foarte mult costul turnării Prin urmare, au fost dezvoltate diverse metode de accelerare a recoacerii Expunerea preliminară la temperaturi de aproximativ °C timp de aproximativ ore este foarte eficientă, ceea ce crește numărul de centre de grafitizare în prima etapă Adăugările mici de modificatori ( , % AI, , % B) accelerează, de asemenea, grafitizarea Întărirea preliminară a pieselor de fontă albă în ulei accelerează brusc grafitizarea datorită formării a numeroase submicrofisuri de întărire umplute cu carbon de recoacere în prima etapă de grafitizare Dar o astfel de prelucrare este aplicabilă numai detaliilor mici ale unei forme simple Recoacere pentru a elimina frigul În secțiunile subțiri ale pieselor turnate din fontă cenușie și fontă nodulară, datorită răcirii accelerate, ledeburitul se cristalizează, adică fonta devine albă La turnarea într-o matriță, întreaga suprafață poate fi albită Pentru a îmbunătăți prelucrabilitatea și a crește ductilitatea, se efectuează recoacerea prin grafitizare, care elimină răcirea pieselor turnate Deoarece fierele cenușii și ductile conțin mai mult siliciu decât fierurile ductile (până la , %), grafitizarea în ele se dezvoltă mai rapid Prin urmare, temperatura și timpul de recoacere pentru îndepărtarea frigului sunt mai mici decât în cazul recoacerii fontei albe la maleabil Piesele turnate de răcire sunt încălzite la - °G și după ținere timp de , - ore răcit în aer În funcție de viteza de răcire și de compoziția fontei, matricea din fostele zone răcite este perlitică sau ferit-perlitică Recoacere la temperatură scăzută Această recoacere se aplică pieselor turnate din fontă gri cu o matrice perlitică sau perlit-feritică pentru a reduce duritatea, a îmbunătăți prelucrabilitatea și a crește tenacitatea ciclică Piesele turnate sunt recoapte la - °C timp de - ore pentru a grafitiza parțial cementita perlitică În același timp, are loc sferoidizarea parțială a cementitei Mecanismul acestor procese este același ca și în timpul reținerii izoterme în a doua etapă a grafitizării fierului ductil În concluzie, remarcăm că recoacerea prin grafitizare se aplică și oțelurilor hipereutectoide aliate cu siliciu ( - %) sau nichel ( - %), care favorizează formarea grafitului Incluziunile compacte de grafit în oțelul hipereutectoid oferă proprietăți bune anti-fricțiune și rezistență la uzură Limita de rezistență și rezistență a oțelului grafit este mai mare decât cea a fontei ductile § Normalizarea fontei Tratamentul termic de întărire al fontei cenușii nu este la fel de răspândit ca tratamentul termic al oțelului Acest lucru se datorează faptului că grafitul lamelar, acționând ca tăieturi interne, reduce foarte mult rezistența și ductilitatea bazei metalice Prin urmare, schimbarea structurii sale în timpul tratamentului termic nu dă un efect mare de întărire și este adesea neprofitabilă Tratament termic mai eficient al fontelor cenușii cu o formă de grafit mai favorabilă, în special al fontelor ductile cu grafit nodular Un astfel de tratament termic al fontei include normalizarea, care crește rezistența, duritatea și rezistența la uzură Normalizarea fontei este un tratament termic în care austenitizarea și transformarea ulterioară a perlitei sunt procesele principale Piesele turnate sunt supuse normalizării în principal cu o matrice ferită și ferită-perlită și mai rar cu una perlită Piesele turnate sunt încălzite la - ° C și după tine - menținerea timp de , - ore este răcită în aer nemișcat sau în curent de aer Pentru a reduce tensiunile reziduale, piesele turnate de formă complexă se recomandă să fie răcite într-un cuptor pornind de la o temperatură de aproximativ °C Când este încălzit, are loc mai întâi austenitizarea, inclusiv transformarea n-^, dizolvarea grafitului și a cementitei perlitice în austenită (dacă matricea conține perlită) După austenitizare, structura fontei este formată din austenită și grafit Odată cu încălzirea suplimentară, grafitul se dizolvă parțial în austenită în conformitate cu cursul liniei S'E' și cantitatea de carbon legat crește În cazul răcirii accelerate în aer, are loc descompunerea perlitică a austenitei, iar întreaga matrice capătă o structură perlitică sau sorbită Întărirea în timpul normalizării se realizează datorită a doi factori: eliminarea feritei fără structură (o creștere a concentrației de carbon legat de cementită) și o creștere a fineței perlitului Duritatea fontei crește de la HB la HB - Efectul de întărire depinde de structura originală Cea mai mare întărire se obține atunci când fonta feritică este normalizată, deoarece în acest caz baza feritică moale este înlocuită cu una perlitică mai dura Când fonta perlitică este normalizată, dispersia eutectoidului crește doar Dar chiar și în acest caz, rezistența la uzură poate crește de o dată și jumătate Capitolul VII COACEREA METALELOR ȘI ALIEILOR NEFEROSE Recoacerea de al -lea fel în tehnologia metalelor și aliajelor neferoase nu este utilizată la fel de larg ca pentru oțeluri și fonte În multe metale și aliaje industriale neferoase, cum ar fi alama monofazată, bronz și aliaje electrice de nichel, nu există transformări de fază în stare solidă și recoacerea de al -lea fel este în principiu inaplicabilă acestora Alte aliaje neferoase suferă transformări de fază în stare solidă, dar recoacerea de al -lea fel provoacă o astfel de modificare a proprietăților încât utilizarea sa este nepractică În funcție de tipul transformărilor de fază, se disting două tipuri de recoacere de al doilea fel: recoacere de heterogenizare și recoacere cu recristalizare de fază § Recoacere de heterogenizare Recoacere de heterogenizare este un tratament termic în care procesul principal este separarea cea mai completă a uneia sau mai multor faze de faza matricei În marea majoritate a aliajelor, faza matricei este o soluție solidă bazată pe metalul de bază, iar faza în exces este un compus Astfel de materiale includ toate aliajele întărite la căldură pe aluminiu, magneziu, cupru, nichel și alte baze, cum ar fi duraluminiu, electroni, bronz beriliu, nimonic Dintre aliajele neferoase, această grupă este cea mai numeroasă Cantitatea relativă a fazei, care trece complet într-o soluție solidă la încălzire și precipită la răcirea lentă inversă, de obicei nu depășește - % din volumul total al aliajului Cu o astfel de transformare de fază, nu există o defalcare radicală a structurii pe tot volumul, ca în cazul recoacerii oțelurilor carbon cu încălzire peste punctul Dz Tipul rețelei cristaline a fazei matricei nu se schimbă atunci când o altă fază este dizolvată în ea sau separată de ea Recoacerea, care include numai procesele de dizolvare și (sau) precipitare, duce numai la o modificare a concentrației componentelor în faza matricei și la o modificare a numărului, mărimii și formei particulelor fazei precipitate Utilizarea recoacerii de heterogenizare se bazează pe aceste modificări Obiectivele sale pot fi foarte diferite Când s-a discutat despre metoda de obținere a granulelor ultrafine în foi de aliaj B (vezi Fig ), a fost deja luată în considerare recoacerea de eterogenizare înainte de laminare la rece, care se realizează pentru a izola particulele care contribuie la creșterea numărului de centre de recristalizare în timpul finalului recoacere prin recristalizare (vezi § , punctul ) Alte cazuri de utilizare a recoacerii de eterogenizare a aliajelor neferoase sunt considerate mai jos Coacerea de eterogenizare de înmuiere a semifabricatelor deformate În multe aliaje, eterogenizarea structurii în timpul separării fazelor în exces din soluția de matrice, care are loc la răcirea lentă de la temperatura de recoacere, duce la înmuiere, care este utilizată în diverse scopuri Recoacerea cu înmuiere completă se aplică tuturor aliajelor de aluminiu întărite termic (cum ar fi duraluminiu, aviație etc ) Scopul recoacerii este de a înmuia materialul și de a-l face mai ductil înainte de ștanțare, îndoire, flanșare și alte operațiuni de prelucrare la rece Răcire accelerată cu aer a bobinelor laminate la cald Orez Schemă de explicare a alegerii modului de recoacere eterogenă de înmuiere completă (T p ) și incompletă (T'h q) Temperatura de recoacere °C Orez Efectul temperaturii de recoacere după laminarea la rece asupra rezistenței la tracțiune a duraluminiului D la două viteze de răcire (conform lui V A Livanov și S M Voronov): / - răcire cu un cuptor până la °C; - racire cu aer de la temperatura de laminare la cald duce la întărire parțială (călire) Recoacerea prin eterogenizare a bobinelor, cum ar fi duraluminiul, face posibilă creșterea gradului de reducere în timpul laminarii ulterioare la rece fără recoaceri intermediare Cu recoacere completă de înmuiere, aliajul este încălzit la temperaturile regiunii monofazate, de exemplu, la temperatura T'n o din Fig ; Cu cât concentrația soluției de matrice este mai mică și distanța dintre precipitate este mai mare, cu atât mai mare este înmuierea în timpul recoacerii Majoritatea aliajelor de aluminiu întăribile la căldură sunt supuse unei recoaceri de înmuiere completă la - °C timp de - de minute, urmată de răcire la o viteză care nu depășește K/h În timpul recoacerii complete, pe lângă procesul principal, poate apărea și heterogenizarea, recristalizarea, ceea ce contribuie la înmuiere De exemplu, acest lucru se întâmplă atunci când foaia a fost întărită prin lucru din cauza temperaturii finale scăzute a laminarii la cald Cu toate acestea, modul de recoacere pentru înmuiere completă este ales pe baza cerințelor de eterogenizare structurală, care asigură o răcire lentă, în timp ce pentru recoacere cu recristalizare pură a aliajelor monofazate, viteza de răcire nu contează Recoacerea incompletă (sau redusă) de înmuiere a aliajelor întăribile la căldură se efectuează la o temperatură sub solvus, astfel încât în timpul menținerii celei de-a doua faze separarea reduce foarte mult concentrația soluției matrice (la punctul b la temperatura Tn o din Fig ) Multe sisteme sunt caracterizate printr-o schimbare mare a solubilității în stare solidă la temperaturi ridicate și o modificare foarte slabă la temperaturi mai scăzute (comparați panta regiunilor solvus ab bc în Fig ) Prin urmare, răcirea de la temperatura de recoacere incompletă poate fi rapidă (în aer sau în apă) - nu există o suprasaturare puternică a soluției de matrice Datorită temperaturii mai scăzute a recoacerii reduse, timpul de menținere la această temperatură trebuie să fie mai lung decât pentru recoacere completă, cu toate acestea, durata totală a tratamentului termic este redusă datorită răcirii rapide ulterioare Pe fig arată că pentru înmuierea maximă a duraluminiului D , temperatura de recoacere în cazul răcirii cu un cuptor ar trebui să fie de aproximativ - °C, iar în cazul răcirii în aer, aproximativ - °C La temperaturi de încălzire mai ridicate, faza S și SpA se transformă rapid într-o soluție de aluminiu, iar la răcirea ulterioară în aer, are loc întărirea, ceea ce crește rezistența Recoacerea cu înmuiere redusă a majorității aliajelor de aluminiu se realizează la - ° C cu un timp de menținere de - ore și răcire în aer sau în apă Recoacerea de eterogenizare de înmuiere se aplică nu numai aliajelor de aluminiu Dacă, de exemplu, alama (a + p), ca urmare a răcirii accelerate din regiunea p după prelucrarea la cald prin presiune, are ductilitate redusă (datorită unei cantități mari de faza p'), atunci acest dezavantaj poate fi eliminat prin recoacere cu răcire lentă, în care din faza p este mai completă se eliberează o fază a plastică (vezi, de exemplu, un aliaj cu % Zn în Fig ) Recoacere de heterogenizare pentru a îmbunătăți deformabilitatea lingourilor În timpul prelucrării la cald a aliajelor de aluminiu, cea mai bună deformabilitate este asigurată atunci când concentrația elementelor de aliere în soluția solidă pe bază de aluminiu este minimă, iar particulele de fază în exces nu sunt prea mari și au o formă compactă În lingourile destinate presarii, dimensiunea optimă a particulelor fazelor în exces este în intervalul - μm Particulele mai mari reduc ductilitatea, în timp ce particulele mai mici se dizolvă prea repede la temperatura de presare, iar deformabilitatea se deteriorează datorită creșterii concentrației elementelor de aliere în soluția de aluminiu Recoacere de omogenizare poate să nu ofere o structură optimă a lingoului pentru deformabilitate La răcirea accelerată de la temperatura de omogenizare, alierea soluției solide se dovedește a fi crescută, iar la răcirea lentă, particulele de fază în exces mai mari de μm pot precipita din soluția solidă Dacă lingourile, după terminarea omogenizării, sunt răcite sub solvus la temperatura de stabilitate minimă a soluției solide suprarăcite și menținute la această temperatură, atunci într-un timp relativ scurt (de exemplu, ore la °C în cazul aliajului D ), concentrația Tabelul Presiunea maximă de presare (Pmax) și viteza maximă admisă de scurgere (acre) la presarea lingourilor din aliaj de aluminiu (V V Zakharov) Mod de recoacere lingouri de aliaj* Р max' MPa G/r' m/min Mod de recoacere lingouri de aliaj* Р max' MPa viţel' m/min ADZZ D , software AD V D , Lingourile de modul se racesc in aer de la temperatura de omogenizare: modul - dupa omogenizare se aplica recoacerea de heterogenizare elementele de aliere din soluția de aluminiu vor scădea foarte mult, iar particulele fazei în exces cu dimensiunea de - μm vor fi precipitate Ca urmare a acestei recoaceri de eterogenizare, care se efectuează după omogenizarea obișnuită a lingourilor, presiunea de presare scade și debitul maxim admisibil crește cu un factor de , - (debitul care încă nu duce la apariția de fisuri) Acest lucru vă permite să creșteți semnificativ productivitatea echipamentului de presare Deformabilitatea se îmbunătățește cel mai puternic în timpul presării aliajelor AD și AD ale sistemului AI-Mg-Si (Tabelul ) Recoacere de heterogenizare pentru a îmbunătăți rezistența la coroziune Dacă o structură în două faze cu un anumit grad de dispersie și distribuție optimă a particulelor de fază în exces oferă o rezistență crescută la coroziune, atunci o astfel de structură se obține prin recoacere de eterogenizare De exemplu, rezistență maximă la coroziune t,°C b - Z Zn Magnaliul tensionat marca AMgb oferă o structură în două faze în care faza p (Al Mg ) este distribuită uniform în granulele soluției de aluminiu Acest lucru se realizează prin recoacere a magnaliului la °C înainte de ultima călire la rece Si Fenomenul de supraîncălzire în alamă turnată (a + p) Limitele de cereale în aliajele tehnice turnate sunt foarte stabile Într-un aliaj turnat monofazat, de exemplu, alama a, boabele practic nu se aspru atunci când sunt încălzite (a-bp)-alama se comportă diferit (Fig ), în lingourile cărora, după trecerea graniței a-bp/p, este posibilă creșterea puternică a boabelor (fenomen de supraîncălzire), iar dimensiunea p-ze- ren poate ajunge la câţiva centimetri (Fig ) Creșterea rapidă a boabelor este cauzată de întărirea de fază datorită modificării volumului specific în timpul dizolvării fazei a în faza p (A A Bochvar), și, de asemenea, posibil, datorită diferenței de coeficienți de dilatare termică a acestora faze In re- Co-diagrama Orez , pozițiile sistemului Cu-Zn Ca rezultat al distribuției inegale naturale a fazei α pe ambele părți ale granițelor p-granule, întărirea prin muncă locală nu este, de asemenea, aceeași Fața unui p-grain migrează către o zonă mai întărită, "măturând" dislocații pe drum: un p-granule crește în detrimentul celui vecin După ce boabele individuale au "tras înainte" ca mărime, ele cresc în detrimentul majorității celor mai mici Rns Boabele uriașe formate în timpul supraîncălzirii unui lingot de alamă (aCh-r) Redus de , ori boabe (în această etapă, procesul este similar cu recristalizarea secundară) Cu cât faza α în structura inițială este mai mică, cu atât întărirea fazei ar trebui să fie mai slabă în timpul încălzirii alamei turnate (a + p) și cu atât tendința de creștere a granulului p este mai mică De exemplu, în alama turnată cu % Zn, fracția de volum a fazei a la temperatura camerei este de %, iar în alamă cu % Zn este de aproximativ % (vezi Fig ) În consecință, procesul considerat de creștere rapidă a boabelor p se observă numai în primul aliaj Cu schimbări multiple de temperatură ( ^= °C) I I Novikov cu răcire lentă pentru o separare mai completă a fazei a și încălzire rapidă pentru a asigura o întărire puternică în fază, un mic lingot de alamă cu % Zn poate fi transformat treptat într-un monocristal p-fazat (stingerea se efectuează după ultimul Incalzi) Din diagrama de fază a Cu - Zn (vezi Fig ) rezultă că cantitatea de faza a din alamă (a + p) crește de la la % cu o scădere a conținutului de zinc În aliajele de aluminiu, magneziu și cupru întărite termic, cantitatea de faze secundare este relativ mică, iar modificările volumetrice în timpul dizolvării acestor faze nu conduc la întărirea fază suficient de puternică Prin urmare, în aceste aliaje în stare de turnare, încălzirea în timpul tranziției prin limita de solubilitate în regiunea monofazată, cu rare excepții, nu duce la o creștere puternică a granulei soluției solide principale § Recoacerea cu recristalizare de faza Recoacere prin recristalizare în fază este un tratament termic în care procesul principal este transformarea normală polimorfă sau eutectoidă O astfel de recoacere duce la o rearanjare radicală a structurii pe întregul volum al aliajului Transformarea polimorfă în metale poate fi utilizată pentru a elimina textura și pentru a modifica dimensiunea granulelor În acest sens, un exemplu interesant este tratamentul termic al uraniului (așa-numitul tratament termic p) Uraniul sub °C are o rețea a rombică, iar de la la °C are o rețea p tetragonală În perioada inițială a dezvoltării tehnologiei nucleare, s-a constatat că, dacă un produs din uraniu policristalin este supus încălzirii și răcirii repetate în intervalul de temperatură al fazei a, atunci își schimbă dimensiunile Produsul tratat sub presiune se alungește foarte mult, "crește" într-o direcție, micșorându-se în cealaltă (Fig ) Cel mai important factor care determină cantitatea de "creștere" a uraniului este textura care apare în timpul tratamentului sub presiune în regiunea a Orientarea preferențială a cristalelor într-un produs de uraniu duce la o puternică anizotropie a dilatației termice, datorită căreia apar tensiuni și o schimbare direcțională a dimensiunilor produsului în timpul ciclurilor termice Pentru a preveni fenomenul dăunător de "creștere" a uraniului, este necesar să se elimine textura care este creată prin tratarea sub presiune în regiunea a Dacă o tijă de uraniu cu o textură pronunțată este încălzită la temperatura regiunii p (peste ° C) și apoi răcită, atunci va avea loc recristalizare în fază, iar cristalele a formate în timpul transformării polimorfe nu primesc o preferință pronunțată noua "Creșterea" unei tije de uraniu laminate la ° C (Chizunk și Kelman): în partea de sus - o bară înainte de expunerea la ciclurile termice; dedesubt - aceeași bară după de cicluri termice în intervalul - ° C orientare noah Prin urmare, recristalizarea în fază elimină textura, rezultând același coeficient de dilatare termică în toate direcțiile După un astfel de tratament termic, rata de "creștere" a tijei de uraniu sub influența ciclurilor termice scade brusc Cu cât granulația este mai mare, cu atât este mai pronunțată rugozitatea suprafeței produsului de uraniu, care apare atunci când este expus la mai multe cicluri termice Granulele de uraniu pot fi măcinate prin recristalizare în fază Mărimea granulelor a scade odată cu accelerarea răcirii din starea P Prin analogie cu uraniul, transformarea polimorfă în alte metale neferoase și soluții solide poate fi utilizată pentru a elimina textura și a rafina boabele Transformarea eutectoidă în aliaje neferoase este încă rar folosită ca bază pentru recoacere de ordinul doi În concluzie, remarcăm că în cazul transformărilor polimorfe și eutectoide, încălzirea deasupra punctului critic poate duce la o creștere puternică a granulelor deformate, precum și turnate, metal sau aliaj * Capitol a -a ZA KAL KA Călirea este un tratament termic în care procesul principal este formarea unei structuri de neechilibru în timpul răcirii accelerate Există trei tipuri fundamental diferite de călire: călire cu transformare polimorfă, călire fără transformare polimorfă și călire cu topire la suprafață Din chiar denumirea acestor tipuri de tratament termic, se poate observa că ele diferă prin tipul de transformări de fază Călirea cu transformare polimorfă (sau călirea pentru martensită) a început să fie folosită de om cu mult înaintea erei noastre Timp de secole, aceasta a fost modalitatea principală de întărire a oțelurilor Acum călirea pentru martensită se aplică nu numai oțelurilor, ci și aliajelor de metale neferoase Întărirea fără transformare polimorfă a fost descoperită la începutul secolului al XX-lea Utilizarea sa industrială a început concomitent cu utilizarea duraluminului în industria aeronautică Din anii și , călirea fără transformare polimorfă în combinație cu îmbătrânirea a devenit principala metodă de întărire a aliajelor pe bază de metale neferoase Călirea cu topire la suprafață este un nou tip de tratament termic, care are o aplicare mult mai restrânsă în comparație cu primele două tipuri de călire A apărut în anii , când încălzirea cu laser a produselor a început să fie folosită în industrie Principalii parametri de întărire de orice fel sunt temperatura de încălzire, timpul de menținere și viteza de răcire Temperatura de încălzire și timpul de menținere ar trebui să fie astfel încât schimbările de fază necesare să apară, de exemplu, formarea unei faze de temperatură înaltă dintr-una sau mai multe faze de temperatură joasă, dizolvarea fazei în exces în faza de matrice etc în acest sens, întărirea este similară recoacerii de al -lea fel Viteza de răcire în timpul călirii trebuie să fie suficient de mare, astfel încât transformările fazei de difuzie să fie suprimate pe măsură ce temperatura scade și se formează o structură metastabilă Această întărire diferă de recoacere de al -lea fel Capitolul VIII CĂRIREA FĂRĂ TRANSFORMARE POLIMORFĂ Călirea fără transformare polimorfă este un tratament termic care fixează la o temperatură mai scăzută starea aliajului care îi este caracteristică la o temperatură mai mare Călirea fără transformare polimorfă este aplicabilă oricăror aliaje în care o fază este complet sau parțial dizolvată în alta De exemplu, în aliajul de Co din Fig când este încălzită la Тzak, faza se dizolvă în faza α a matricei În timpul reversului (răcirii lente), faza se separă de faza a, în care concentrația de component B scade în funcție de cursul solvus nb* Deoarece compozițiile fazelor a și sunt diferite, separarea fazei p este asociată cu o redistribuire de difuzie a componentelor Cu răcire suficient de rapidă redistribuirea difuziei necesară nucleării și creșterii cristalelor în fază nu are timp să treacă, iar faza nu se separă de soluția a După un astfel de tratament termic (călire), aliajul la temperatura camerei constă dintr-o fază a, precum și la temperatura de încălzire pentru călire La temperatura de încălzire pentru stingerea Tzak în aliajul de Co, soluția solidă este nesaturată După stingere, soluția a la temperatura camerei are aceeași compoziție ca la temperatura de stingere, dar este deja suprasaturată, deoarece compoziția soluției saturate corespunde punctului b z Astfel, la stingerea fără transformare polimorfă, se formează o soluție solidă suprasaturată O astfel de întărire este fundamental inaplicabilă metalelor pure Călirea fără transformare polimorfă luată în considerare pe exemplul aliajului de Co este aplicată pe scară largă la aluminiu * O linie solvus este o curbă de solubilitate limitată în stare solidă vym, magneziu, nichel, cupru și alte aliaje, precum și unele oțeluri aliate ^' O stare monofazată nu este în niciun caz fixată întotdeauna prin stingere De exemplu, aliajul C (vezi Fig ) la orice temperatură, până la eutectic, conține o fază La temperatura de stingere T ak, acest aliaj conține o soluție solidă saturată din compoziția punctului m și un exces nedizolvat de faza Cu o răcire suficient de lentă, datorită separării fazei de soluția a, compoziția sa ar trebui să se schimbe de-a lungul liniei mb Odată cu răcirea rapidă, are loc întărirea: faza nu are timp să se separe de soluția a și compoziția ei la temperatura camerei, precum și la temperatura de călire, este determinată de punctul m În consecință, aliajul stins C conține o soluție a suprasaturată din compoziția punctului m și un exces de fază , care nu s-a dizolvat la încălzire pentru stingere Prin călirea aliajului C s-a fixat o stare stabilă la temperatura de încălzire pentru călire Începătorii în studiul tratamentului termic cred uneori în mod eronat că călirea este aplicabilă numai unui aliaj a cărui ordonată din diagrama de stări intersectează linia de echilibru de fază în stare solidă, de exemplu, aliajul Co din Fig Dar, așa cum sa arătat în exemplul aliajului C , acest lucru nu este deloc necesar În principiu, stingerea fără transformare polimorfă este întotdeauna posibilă atunci când există o diferență în compoziția chimică a fazelor în stare de echilibru la diferite temperaturi § Modificarea proprietăților în timpul călirii fără transformare polimorfă Modificarea proprietăților în timpul călirii depinde de compoziția fazei și de caracteristicile structurale ale aliajului în starea inițială și de călire, de condițiile de călire, de prelucrarea anterioară și de alți factori Direcția și amploarea modificărilor proprietăților în diferite aliaje sunt foarte diferite Există o afirmație eronată că întărirea duce întotdeauna la întărire, iar termenii "călire" și "călire" sunt adesea considerați incorect sinonimi În realitate, întărirea poate atât întări, cât și slăbi aliajul În unele aliaje, călirea crește rezistența, dar reduce ductilitatea, în altele, dimpotrivă, reduce caracteristicile de rezistență și crește ductilitatea, iar în altele, crește atât rezistența, cât și ductilitatea În cele din urmă, pentru foarte multe aliaje, la care, în principiu, Tabel Proprietăți mecanice ale aliajelor în stare turnată, recoaptă și întărită Aliaj MPa b % I Alloy ov MPa b % recoacere întărire recoacere întărire turnare întărire turnare întărire D AL BrB AL ML tsipe poate fi aplicat întărire, practic nu schimbă proprietățile Nu se observă călirea puternică cu o scădere bruscă simultană a ductilității în aliajele industriale supuse călirii fără transformare polimorfă În timpul călirii fără transformare polimorfă a aliajelor forjate, cel mai frecvent caz este o creștere a rezistenței, menținând în același timp o ductilitate ridicată, care poate diferi puțin de ductilitatea unui aliaj recoapt Un exemplu tipic este duraaluminiul D (Tabelul ) Mai puțin frecvente sunt aliajele în care, la călire, rezistența scade și ductilitatea crește mult în comparație cu starea de recoacere Un exemplu tipic este bronzul de beriliu BrB (Tabelul ) Pentru oțelul inoxidabil crom-nichel Kh N , alungirea relativă în timpul călirii după laminare la cald crește de la la % Produsele semifabricate din aliaje precum bronzul beriliu și oțelul X H nu sunt recoapte, ci întărite pentru a crește plasticitatea înainte de deformarea la rece Creșterea sau scăderea rezistenței la întărire depinde de următoarele Odată cu creșterea concentrației elementului de aliere în soluția solidă, rezistența acestuia crește Prin urmare, o soluție suprasaturată într-un aliaj stins este mai puternică decât o soluție mai puțin aliată într-un aliaj recoapt Rezistența aliajului recoacet este determinată de rezistența soluției de matrice, precum și de dimensiunea și structura particulelor de fază în exces și de distanța dintre aceste particule Dacă în aliajul recoapt, rezistența dislocațiilor de către excesul de fază nu are o contribuție mare la rezistența amestecului bifazic (datorită distanței mari dintre particulele sale), atunci în timpul călirii, întărirea soluției datorită o creștere a alierei sale compensează în mod excesiv înmuierea asociată cu dizolvarea fazei în exces PS, iar rezistența aliajului crește Dacă, pe de altă parte, dizolvarea fazei în exces duce la o înmuiere puternică, care se suprapune cu creșterea rezistenței asociată cu o creștere a concentrației soluției de matrice, atunci aliajul se înmoaie în timpul călirii Efectul total este afectat de mărimea modificării solubilității în timpul încălzirii pentru stingere și de creșterea rezistenței soluției de matrice pentru fiecare procent din elementul dizolvat În timpul întăririi aliajelor turnate, rezistența și plasticitatea cresc de obicei în comparație cu starea de turnare (vezi aliajele AL , AL și ML în Tabelul ) În structura aliajelor industriale turnate, fazele în exces sunt de obicei sub formă de particule relativ mari, cu o distanță mare între particule După dizolvarea lor, rezistența aliajului devine mai mare datorită alierii mai mari a soluției de matrice / Pe incluziunile aspre și casante ale fazei în exces, "de exemplu, compusul intermetalic, în aliajul de tablă apar separarea și așchierea Prin urmare, plasticitatea aliajului după călire este crescută Crește mai ales puternic odată cu dizolvarea completă a fazei în exces, ca în aliajul AL aluminiu-Chshev (Al Mg se dizolvă) și aliajul ML de magneziu (Mgi Ali se dizolvă), care sunt aproape monofazice după stingere (Tabelul ) În siluminul AL , la stingere, plasticitatea crește datorită dizolvării parțiale și coagulării siliciului și dizolvării complete a siliciurului Mg Si Scopul principal al călirii fără transformare polimorfă este pregătirea aliajului pentru îmbătrânire Călirea unor aliaje (BrB , Kh N ) este utilizată și ca operație intermediară de înmuiere (în loc de recoacere) înainte de deformarea la rece În cele din urmă, întărirea servește ca tratament termic final pentru a da produsului setul necesar de proprietăți Un aliaj întărit cu o singură fază poate avea o ductilitate semnificativ mai mare și o rezistență la coroziune mai mare decât un aliaj îmbătrânit Aliajul de aluminiu turnat AL este folosit doar în stare întărită tocmai din aceste motive § Încălzirea şi răcirea în timpul călirii fără transformare polimorfă Încălzire în timpul călirii Principalul punct de plecare în alegerea temperaturii de stingere este că este posibilă o dizolvare mai completă a fazelor în exces în faza matricei Dacă aliajul este situat în acea regiune a diagramei de fază în care este capabil să treacă complet la o stare monofazată atunci când este încălzit (aliajul de Co din Fig ), temperatura de stingere ar trebui să fie peste linia solvus a sistemului binar Când aliajul de Co este stins de la o temperatură sub To, faza p nedizolvată este reținută, iar soluția matricei α-pa se dovedește a fi mai puțin aliată decât atunci când este stinsă de la temperaturi peste To Limita superioară a intervalului de temperatură de călire pentru a evita supra-ardere este aleasă sub punctul de solidus al aliajului, ținând cont de posibila diferență de temperatură a încărcăturii și de precizia controlului termic La topirea limitelor conexiunii,; intre boabe se sparge si sub actiunea tensiunilor de stingere apar fisuri intergranulare S-ar putea să nu fie detectate fisuri mici, dar ele provoacă o scădere a ductilității, rezistenței la impact și durabilității ciclice La ardere, pot apărea pori de contracție, în principal în joncțiunile triple ale boabelor Proprietățile mecanice scad în timpul arderii datorită formării de straturi intergranulare fragile în timpul întăririi! care fază ca urmare a cristalizării neechilibrate! zone topite îmbogățite cu elemente de aliere -: elemente În plus, cauza supraarderii este rapid ^! pătrunderea componentelor atmosferei cuptorului de-a lungul zonelor topite, ducând la formarea de oxizi și bule de gaz Pe secțiunea subțire, se detectează o ușoară arsură sub formă de îngroșare a granițelor Un burnout este o căsnicie incorigibilă și cea mai periculoasă Lățimea posibilă a intervalului de temperatură de călire într-un sistem binar este determinată de "furcă" între punctele solidus și solvus Din fig arată că aliajul are o gamă mai largă de temperaturi de întărire decât aliajul de Co La călirea aliajelor turnate, care, spre deosebire de aliajele forjate, nu sunt supuse în prealabil recoacerii de omogenizare și încălzirii tehnologice pentru prelucrarea la presiune la cald, este necesar să se țină cont de topire eutectic de neechilibru (vezi linia punctată ka în Fig ) Dacă, pentru o dizolvare mai completă a fazelor în exces, aliajul de turnare trebuie încălzit la o temperatură peste punctul ' al solidului de neechilibru (de exemplu, deasupra punctului m pentru aliajul Xi din Fig ), atunci încălzirea treptată se efectuează: la temperatura primei etape, care ar trebui să fie sub punctul de solidus de neechilibru, componenta fuzibilă se dizolvă și temperatura finală de întărire poate fi crescută fără teama de ardere excesivă De exemplu, piesele turnate cu o secțiune transversală masivă din aliajul ML trebuie menținute timp de ore la o temperatură de °C înainte de a fi încălzite pentru întărire la °C Daca continutul elementului de aliere depaseste ! limita de solubilitate și aliajul nu pot fi transferate într-o stare j monofazată, de exemplu, Cr în Fig , atunci temperatura de încălzire pentru călire se alege cât mai aproape de temperatura eutectică (peritectică), ținând cont de posibilitățile tehnice de evitare a supraarderii În funcție de sistemul de aliere, de conținutul elementelor de aliere, de cât de puternic sunt afectate proprietățile aliajului de dizolvarea incompletă a fazelor în exces, intervalul de temperaturi de întărire este de grade și zeci de grade (rar mai mult de ° C) De exemplu, pentru duraluminii de diferite grade, intervalul de temperaturi de întărire variază de la la °C Pentru aliajul D , limitele sale sunt - °C, pentru aliajul D - °C și pentru duraluminiu cu conținut ridicat de magneziu D P - °C Pentru duralumini, limita superioară a intervalului de temperatură de stingere poate diferi de punctul solidus cu doar câteva grade Menținerea temperaturii de încălzire pentru întărire într-un interval foarte îngust este posibilă numai în băile de salitr și cuptoarele cu circulație forțată a aerului Un exemplu opus este aliajele de aluminiu forjat și turnat bazate pe sistemul Al-Zn-Mg, în care intervalul posibil de temperatură de călire este cu un ordin de mărime (!) mai mare decât cel al duraluminilor și este de aproximativ °C Aliajele acestui sistem pot fi întărite la temperaturi de - °C Este clar că astfel de aliaje sunt incomparabil mai ușor de încălzit pentru stingere fără teama de supraardere sau subîncălzire / Daca gama posibila de temperaturi de intarire este suficient de larga, atunci temperatura de incalzire din interiorul acestuia este batuta! stabilit mai mare pentru a reduce durata și dizolvarea fazelor în exces Cu toate acestea, temperatura limită de stingere poate fi limitată nu de solidus, ci de creștere boabe într-un aliaj deformat În plus, în unele produse semifabricate este necesară menținerea unei structuri nerecristalizate după tratamentul sub presiune și, prin urmare, temperatura de încălzire pentru întărire nu trebuie să depășească temperatura la care începe recristalizarea (vezi § ) Timpul de menținere la temperatura de încălzire pentru stingere este ales astfel încât procesele de dizolvare a fazelor în exces să fie finalizate Cu cât fazele în exces sunt mai dispersate, cu atât se dizolvă mai repede Produsele semifabricate deformate adesea (dar nu întotdeauna) rezistă mai puțin decât turnările la o temperatură de stingere, deoarece particulele grosiere ale fazelor în exces au fost dizolvate în ele în timpul recoacerii de omogenizare a lingourilor, iar tratamentul sub presiune a redus structura De exemplu, foile din aliaje de aluminiu sunt menținute la o temperatură de încălzire pentru călire timp de - de minute, iar turnările modelate timp de - ore (uneori mai mult de ore) În benzile subțiri ( , - mm) laminate la rece din aliaje de aluminiu cu o structură bine dezvoltată, care nu conțin particule grosiere de faze în exces, timpul de menținere în timpul încălzirii pentru întărire este de numai - minute Acest lucru permite o viteză mare (până la m/min) pentru a muta banda prin unitatea de întărire continuă ' Timpul de dizolvare a fazelor în exces în timpul încălzirii pentru întărirea aliajelor turnate este legat de grosimea particulelor acestora prin relația ( ) Piesele turnate pe pământ durează mai mult să se încălzească pentru călire decât piesele turnate sub presiune datorită structurii turnate mai grosiere Cu cât secțiunea turnării este mai groasă și, respectiv, cu atât viteza de răcire în timpul turnării este mai mică, cu atât particulele de faze în exces sunt mai groase și cu atât trebuie să fie mai mare timpul de încălzire pentru întărire Prin urmare, la întărirea pieselor turnate, timpul de păstrare variază de la zeci de minute la - de ore Răcirea în timpul călirii Conceptul de "întărire" este de obicei asociat cu ideea de răcire rapidă Într-adevăr, multe produse sunt întărite în apă Cu toate acestea, în timpul călirii, răcirea rapidă nu este necesară Este important ca descompunerea soluției de matrice să nu aibă timp să apară în cursul oxp și sing Pentru unele aliaje, călirea este obligatorie, în apă rece, în timp ce altele, în care ultimul hoț se descompune încet, pot fi stinse L-Lhlalidv ^ călirea aerului ^ Există multe aliaje industriale pe bază de fier, nichel, aluminiu și magneziu, întărite în aer Cinetica descompunerii unei soluții suprarăcite Dacă o probă subțire de aliaj de Co (vezi Fig ), care se află în starea unei soluții solide nesaturate la o temperatură de ' ak, este transferată rapid într-un termostat cu o temperatură de Ti C' / Ci și stimulul termodinamic pentru transformarea AGo → AG' (vezi Fig ) În consecință, curba C de la începutul descompunerii soluției din aliajul C' ar trebui să fie deplasată spre dreapta în comparație cu curba C a aliajului de Co Orez Curbele C ale începutului descompunerii unei soluții de aluminiu suprarăcite, corespunzătoare unei modificări a rezistenței temporare u % (V G Davydov, V V Zakharov, E D Zakharov I I Novikov): (a) aliaje D și (pe baza sistemului Al-Zn-Mg); b - aliaj A - % Zn- , % Mg- , % Mn- , % Zr cu structura nerecristalizata (/) si recristalizata ( ) Incluziunile dispersate de compuși intermetalici și alte faze care se află în aliaj la temperatura de călire pot reduce stabilitatea soluției suprarăcite, inițiind descompunerea acesteia Aceasta este legată de acțiunea, de exemplu, a micilor adaosuri de metale tranziționale (Mn, Cr, Ti) în aliajele de aluminiu În timpul recoacerii de omogenizare a lingourilor, în timpul încălzirii sub presiune și a călirii, aluminurile de metal tranziționale dispersate sunt separate de soluția solidă, care este suprasaturată cu aceste elemente în timpul cristalizării topiturii Acestea servesc ca semințe pentru separarea fazelor principale de soluție atunci când aliajul este răcit de la temperatura de călire, iar viteza critică de răcire crește (calibilitatea scade) Odată cu creșterea purității aliajului de aluminiu, numărul de particule de faze insolubile care conțin fier și siliciu scade, crescând astfel stabilitatea soluției solide suprarăcite Prin urmare, aliajele de înaltă puritate D ch și V lch au o întărire mai mare decât aliajele D și V Temperatura de întărire poate fi mai mică decât temperatura de început de recristalizare Un aliaj cu o structură nerecristalizată, loligonizată are o stabilitate mai scăzută a unei soluții solide suprarăcite (Fig ) datorită nucleării facilitate a fazelor în exces la dislocații și sublimite Creșterea dimensiunii boabelor recristalizate poate reduce semnificativ viteza critică de răcire în timpul călirii De exemplu, cu o creștere a mărimii granulelor de duraluminiu D de la la de microni, La stingerea în apă, apar tensiuni reziduale mari și deformarea produselor Prin urmare, acolo unde este posibil, viteza de răcire este redusă prin utilizarea călirii în apă încălzită și clocotită Recent, soluțiile apoase de polimeri au fost folosite ca mediu de călire mai moale pentru călirea aliajelor de aluminiu Unele oțeluri austenitice la temperaturi înalte sunt călite cu ulei Capitolul IX CALIRE CU TRANSFORMARE POLIMORFĂ Călirea cu transformare polimorfă este un tratament termic al unui metal sau aliaj, în care transformarea martensitică a fazei la temperatură înaltă este cea principală Prin urmare, acest tratament termic este denumit în mod obișnuit stingerea cu martensite Această întărire este, în principiu, aplicabilă oricăror metale și aliaje în care rețeaua cristalină este rearanjată la răcire § Trăsături ale transformării martensitice în oţeluri carbon Transformarea martensitică a fost descoperită în studiul călirii oțelului Cele mai caracteristice trăsături ale transformării martensitice în carbon sunt considerate pe scurt mai jos I I Novikov oțeluri, care se văd mai clar în comparație cu transformarea perlitei Transformarea martensitică are loc în timpul răcirii rapide a oțelului carbon de la temperaturi peste Li, de exemplu, în apă, atunci când descompunerea prin difuzie a austenitei într-un amestec de două faze (ferită și carbură), care diferă brusc în compoziție de austenita originală, este suprimată concentrat- Raportul de carbon din martensită este același ca în austenita originală În consecință, spre deosebire de transformarea perlită, transformarea martensitică este fără difuzie Orez Diagrama C cu puncte martensitice pentru oțel cu , % C: A - stabil, Dn - suprarăcit, Ares - austenită reținută, Ur ~~ martensită; F - ferită; K - carbură Transformarea austenitei în martensite în timpul răcirii începe cu o temperatură definită pentru fiecare calitate de oțel MI sau Conținut, (by pass) Orez Dependența temperaturilor începutului ( IN) și sfârșitului (L K) transformării martensitice de conținutul de carbon din sistemul Fe-C Ms (în index sunt primele litere ale cuvintelor "început - început") Temperatura de început a transformării martensitice nu depinde de viteza de răcire într-un interval foarte larg de viteze, în timp ce temperatura de început a transformării perlitei scade odată cu creșterea vitezei de răcire (vezi Sec ) Spre deosebire de perlitic, transformarea martensitică nu poate fi suprimată nici măcar la cele mai mari viteze de răcire atinse Formarea martensitei are loc într-un anumit interval de temperatură între punctul martensitic superior MI și punctul inferior martensitic, notat cu AfK sau M[ (primele litere ale cuvintelor "termină-termină" sunt în index) Pe diagrama C a transformărilor de suprarăcire austenita la temperaturile L N și L K trece linii orizontale (Fig PO), indicând începutul și sfârșitul transformării martensitice Dependența de temperatură a începutului și sfârșitului transformării martensitice de conținutul de carbon este prezentată în Fig orez • La temperatura L H abia începe transformarea, apar primele cristale de martensită Pentru ca transformarea martensitica sa se dezvolte este necesara racirea continua a otelului carbon in intervalul martensitic Mn - L K Dacă răcirea este oprită și oțelul carbon este menținut la o temperatură constantă în acest interval, atunci formarea martensitei se oprește aproape imediat Această caracteristică distinge cel mai clar cinetica transformării martensitice de cea perlită, care, după cum arată diagrama C, se termină întotdeauna la o temperatură constantă sub punctul A, adică se termină cu dispariția completă a austenitei dacă timpul de menținere izotermă este suficient de mare După transformarea martensitică, chiar și atunci când oțelul este răcit aproape "instantaneu", se formează o anumită cantitate de austenită reziduală Spre deosebire de perlita, transformarea martensitică în oțel carbon nu are o perioadă de incubație Lungimea orizontalei Mn din fig PO nu are sens fizic ca perioadă de timp în care are loc transformarea martensitică Mn orizontal corespunde temperaturii sub care o anumită cantitate de martensită se formează extrem de rapid, aproape "instantaneu" Martensita se formează sub formă de plăci care cresc cu o viteză enormă (de ordinul a km/s) la orice temperatură, inclusiv sub °C După formarea "instantanee", placa de martensită nu crește Cantitatea de martensită la răcire sub punctul Mn crește nu datorită creșterii plăcilor deja formate, ci ca urmare a apariției "instantanee" a tot mai multe plăci noi Această caracteristică deosebește, de asemenea, puternic transformarea martensitică de cea perlitică În procesul de dezvoltare a transformării perlitei nu se formează doar colonii noi, ci cresc și coloniile formate anterior (vezi Fig ) Între rețelele de cristale de martensită și austenita originală există o anumită relație de orientare, orientarea regulată a rețelei de martensită față de rețeaua de austenită, în timp ce în timpul transformării perlitei a rețelei de faze incluse în EV * amestec tectoid, poate fi orientat în mod arbitrar în raport cu rețeaua granulelor de austenită originale În timpul transformării martensitice în oțelurile carbon, pe suprafața plană lustruită a probei se formează un relief caracteristic, indicând o modificare a formei volumului de austenită transformat În timpul transformării perlitei, un astfel de relief nu apare Relieful caracteristic de pe suprafața plană inițială a probei poate servi ca principal semn extern al transformării martensitice în oțel Transformarea martensitică, descoperită în studiul călirii oțelurilor carbon și aliate, așa cum sa dovedit mai târziu, este una dintre modalitățile fundamentale de rearanjare a rețelei cristaline, caracteristică celor mai diverse clase de substanțe cristaline: metale pure, carbon pe bază de fier -aliaje libere, aliaje de metale neferoase, compusi semiconductori etc Pentru teoria tratamentului termic, cele mai importante sunt studiile transformărilor martensitice în sistemele Fe-C (vezi Fig ) și Fe-Ni (vezi mai jos Fig ) Ambele sisteme sunt de un interes practic excepțional de mare: Fe-C ca bază a oțelurilor și Fe-Ni ca bază a unui grup relativ tânăr de aliaje maraging de înaltă rezistență Mai jos, pe exemplul acestor sisteme, sunt luate în considerare principalele regularități ale transformărilor martensitice § Termodinamica transformărilor martensitice Începem analiza termodinamică cu cel mai simplu caz (Fig ) - sistemul este caracterizat de polimorfismul în soluție solidă și absența echilibrelor trifazate (eutectoid, peritectoid) Cu o răcire suficient de lentă a aliajului de Co (Fig , a) în intervalul de temperatură de la punctul la punctul , transformarea polimorfă PG- ' La orice temperatură, soluțiile a și p bazate pe modificări ale componentei A sunt caracterizate prin curbele Gibbs de compoziție energetică (Fig , b) La temperatura To, curba energiei Gibbs a fazei p se află sub curba corespunzătoare a fazei a, adică p-soluția la orice concentrație este mai stabilă decât a-soluția (Gp Ga (punctele m și n) În consecință, energia Gibbs a fazei p inițiale la răcire crește mai intens decât energia Gibbs a fazei a din aceeași compoziție, iar sub o anumită temperatură (T pentru aliajul de Co), fazele își schimbă locul în termeni de energia Gibbs: faza inițială are o energie Gibbs mai mare decât cea nouă Curbele dependenței de temperatură a energiei Gibbs a două modificări ale unei soluții solide de aceeași compoziție se intersectează, în mod similar cu curbele corespunzătoare a două modificări ale unei componente pure (vezi Fig ) Diferența fundamentală este că, în cazul unui metal pur, punctul de intersecție al curbelor de energie Gibbs corespunde temperaturii stabile de echilibru a celor două modificări ale sale, iar în cazul unui aliaj, temperaturii de echilibru metastabilă a unui p- suprarăcit soluție cu o soluție a metastabilă de aceeași compoziție Dacă redistribuirea prin difuzie a componentelor ar avea timp să aibă loc, atunci la temperatura de echilibru metastabilă considerată T în aliajul de Co, s-ar forma un amestec de echilibru de faze de diferite compoziții +Pd Pentru orice aliaj al sistemului luat în considerare, este posibil să se marcheze în acest fel pe diagrama de stări temperatura de egalitate a energiilor Gibbs ale fazelor a- și p metastabile din aceeași compoziție Locul punctelor unor astfel de temperaturi este linia TGT'Q din fig a În orice aliaj, atunci când faza p inițială este suprarăcită la temperaturi sub linia ToT'^, energia sa Gibbs devine mai mare decât cea a fazei a din aceeași compoziție, adică un stimul termodinamic AG = Gp-Ga al p->apare o transformare polimorfa fara modificari de compozitie De exemplu, în aliajul de Co, în timpul transformării fazei p a compoziției Co în faza a din aceeași compoziție, acest stimul ("forța motrice" a transformării) la o temperatură T este egal cu segment m Transformările fără redistribuire a componentelor, numite non-difuzie sau selective, sunt posibile și în timpul cristalizării soluțiilor lichide Dar dacă în timpul cristalizării unei topituri de metal este de obicei dificil să se realizeze astfel de suprarăciri care să asigure trecerea cristalizării fără difuzie a unei soluții lichide, atunci în stare solidă, datorită mobilității de difuzie mult mai redusă a atomilor, suprarăcirile de mai jos liniile T-T^ se realizează foarte des, când devine termodinamic posibil complet fără difuzie -transformarea polimorfă de fuziune a unei soluţii solide O astfel de transformare este posibilă cinetic în condiții de mobilitate atomică scăzută, deoarece are loc printr-un mecanism special, martensitic de rearanjare a rețelei (vezi § ) Faza rezultată se numește martensită În timpul transformărilor martensitice fără difuzie și "normale" de difuzie, se formează o fază în aliajul de Co, care la temperatura camerei este o soluție solidă nesaturată a componentei B în modificarea la temperatură scăzută a componentei A (soluția a este saturată la punctul d) Într-un aliaj de compoziție mai aliat (vezi Fig , a), ca urmare a transformării fără difuzie, se formează o fază a martensitică, care la temperatura camerei este o soluție solidă suprasaturată a componentului B în modificarea la temperatură joasă a componenta L, întrucât în acest aliaj compoziția martensitei (C ^ ) este situată în dreapta punctului de saturație al fazei a în echilibru ( condițiile (d) Prin urmare, martensita din aliaje poate fi atât soluție solidă suprasaturată, cât și nesaturată - (un element de aliere într-o modificare la temperatură scăzută- a componentei de bază ) Să considerăm acum, folosind exemplul aliajelor Fe-C, transformările într-un sistem de tip eutectoid Descompunerea austenitei într-un amestec de ferită-carbură este un proces de difuzie asociat cu redistribuirea carbonului cu mișcarea atomilor pe distanțe mult mai mari decât perioada de rețea a austenitei Cu răcirea rapidă a oțelului carbon (stingerea în apă - sute de grade pe secundă), austenita are timp să se răcească puternic fără a suferi dezintegrarea prin difuzie Pentru o interpretare a acestui termen, a se vedea § peste un amestec de două faze Dar austenita nu poate fi conservată complet în timpul unei răciri arbitrar rapide la temperatura camerei, deoarece în oțelul carbon energia sa Gibbs, pornind de la o anumită temperatură T , se dovedește a fi mai mare decât energia Gibbs a unei soluții solide suprasaturate de carbon în a-fier (martensite), care are aceeași compoziție cu compoziția austenitei originale și diferă de aceasta prin tipul rețelei cristaline Martensita este o fază metastabilă; este absent pe diagrama de fază a Fe - C (vezi Fig ), deoarece în condiții de echilibru, când sistemul are un minim absolut de energie Gibbs, structura oțelurilor sub punctul Ax ( ° C) constă dintr-o amestec din doua faze stabile - ferita si cementita Martensita la orice temperatură are o energie Gibbs mai mare decât acest amestec, dar sub temperatura TQ are o energie Gibbs mai mică decât austenita suprarăcită Când, în condiții de suprarăcire ridicată, nu poate avea loc descompunerea prin difuzie a austenitei într-un amestec ferită-carbură, conducând sistemul la minimul absolut al energiei Gibbs, atunci austenita se transformă în martensită fără difuzie, ceea ce aduce sistemul la un minim relativ al energiei Gibbs Austenita are o rețea cubică centrată pe față de γ-fier, în timp ce martensita are o rețea tetragonală, aproape de rețeaua cubică centrată pe corp de α-fier Sub punctul Ax, rețeaua y-fier nu poate exista stabil La suprarăciri mari, în condiții de mobilitate atomică scăzută, are loc transformarea polimorfă y-kx, dar carbonul nu are timp să se separe de soluție sub forma unei faze de carbură În a-fier la temperatura camerei, solubilitatea la echilibru a carbonului este neglijabilă (vezi Fig ) Prin urmare, martensita formată ca urmare a transformării polimorfe fără difuzie a austenitei în oțel carbon este întotdeauna o soluție suprasaturată de intercalare a carbonului în fier a Cu cât mai mult carbon în austenita originală, cu atât este mai mult în martensită Odată cu creșterea suprasaturației martensitei cu carbon, distorsiunea tetragonală a rețelei sale crește: raportul axelor c/a = x- , p, unde p este concentrația de carbon, % (în masă) A-fierul pur are c/a= (rețea cubică), în timp ce martensita care conține % carbon are c/a= , (natura distorsiunii tetragonale a rețelei martensitei este explicată în § ) Într-un sistem cu o transformare eutectoidă, diagrama stare, se poate trasa o linie de temperaturi de egalitate a energiilor Gibbs a două modificări ale soluției solide Linia To din fig IZ indică temperaturile echilibrului metastabil al austenitei și martensitei suprarăcite având aceeași concentrație de carbon Fiecare punct de pe linia TQ corespunde pentru oțelul cu o compoziție dată cu intersecția curbelor de temperatură ale energiei Gibbs auste Orez Dependența temperaturii de egalitate a energiei Gibbs a austenitei și martensitei de aceeași compoziție (To) și a temperaturii Mn de conținutul de carbon din sistemul Fe-C Orez Dependența energiilor Gibbs ale austenitei (G d) și martensitei (bzd) de temperatură nit și martensită (Fig ) Datorită faptului că compoziția chimică a celor două soluții solide este aceeași, sistemul bicomponent Fe - C se comportă ca un sistem monocomponent (comparați Fig și ) Temperatura de începere a transformării martensitice Transformarea martensitică nu poate începe la nicio suprarăcire arbitrar mică în raport cu temperatura To Aici există o analogie cu o transformare polimorfă într-un sistem monocomponent (vezi § ) Formarea unui cristal de martensită este asociată nu numai cu o scădere a energiei Gibbs în vrac (AGO în Fig ), ci și cu apariția energiei de suprafață (interfacială) (DSp) și, cel mai important, a energiei de deformare elastică (Dbupr) / prevenirea transformarii Energia elastica de deformare apare, in primul rand, din cauza unei modificari a volumului specific in timpul transformarii de faza (la * y - ^ - transformare în aliaje pe bază de fier, volumul specific crește cu - %), iar, în al doilea rând, datorită coerenței rețelelor de martensite și fazei inițiale (pentru mai multe detalii, vezi § ) Scăderea rezultată a energiei Gibbs a sistemului AG =-Dbob+LSpov-FAGynp Pentru a începe transformarea martensitică, este necesară suprarăcirea austenitei sub temperatura de echilibru metastabil cu martensita, astfel încât stimulul termodinamic de transformare (AG vol) să atingă valoarea necesară Prin urmare, temperatura de declanșare a transformării martensitice (punctul martensit TIi) este întotdeauna sub temperatura To În sistemul Fe-C, diferența de temperatură TG este de - K (vezi fig ) Temperatura L N poate servi ca o caracteristică a unui aliaj cu o anumită compoziție (într-un anumit mod de pretratare) Orizontal la temperatura Mn din Fig PO indică faptul că transformarea martensitică într-un oțel dat începe la aceeași temperatură, indiferent de viteza de răcire P Compoziția aliajului influențează de obicei puternic temperatura de debut a transformării martensitice Odată cu o creștere a conținutului de carbon în oțel, punctul IN scade foarte mult: în oțelurile bJ care conțin mai puțin de % C, este peste ° C, iar cu un conținut de carbon de aproximativ % este aproape de temperatura camerei ( vezi Fig ) Conținutul de carbon din oțel și din austenită nu este întotdeauna același, deoarece carbonul face parte din carburi Carburele care coexistă cu austenita nu afectează în sine punctul Mn Cu o crestere a temperaturii de intarire^? când carburile se dizolvă în austenită și crește concentrația de carbon I în aceasta, punctul IN scade O modificare a compoziției afectează temperatura la care începe transformarea martensitică, deoarece temperatura To se modifică, precum și gradul de suprarăcire TG - Mn În special, aditivii care măresc modulul elastic al matricei (austenita) împiedică formarea martensitei: crește AGyîTp și, în consecință, crește gradul de suprarăcire TG - Mn Reversibilitatea transformării martensitice Din diagrama din fig rezultă că aliajul stins la martensită, atunci când este încălzit la temperaturi peste To, poate suferi o transformare inversă martensită-austenită, când se atinge un anumit grad de supraîncălzire și o anumită forță motrice pentru transformarea DO Prin analogie cu punctul TIi, temperatura la care începe formarea fără difuzie a austenitei este notată cu An (Fig și ) Formarea austenitei pe calea martensitică este posibilă numai în astfel de condiții când difuzia este suprimată Dependență de temperatură de exemplu; Orez începutul transformării martensitice răcire (AfH\ a transformării martensitice inverse la încălzire; (An) și temperatura de egalitate calculată a energiei Gibbs a austenitei și martensitei = '/ (A n + An) pe conținut; nichel în sistemul Fe-N (după Kaufman și Cohen): Liniile punctate sunt limitele regiunilor a și V pe diagrama echilibrelor stabile redistribuirea componentelor în martensita originală Pentru a face acest lucru, temperatura To trebuie să fie scăzută, iar încălzirea trebuie efectuată rapid La oțelurile carbon nu s-a constatat transformarea martensitică inversă, ceea ce poate fi explicat prin mobilitatea ridicată a atomilor de carbon din soluția interstițială: în timpul încălzirii, descompunerea prin difuzie a martensitei (călirea) are loc mai devreme decât este atinsă temperatura An Transformarea martensitică inversă a fost observată în aliajele sistemului Fe-Ni (la un conținut ridicat de nichel, când punctul To este suficient de scăzut), în aliajele de cupru (de exemplu, bronzurile de aluminiu) și în aliajele de titan În aceste aliaje, transformarea martensitică inversă are totul principalele semne de direct Rata de încălzire are un efect redus asupra punctului An Transformarea care începe la o temperatură (Ln) se termină la o temperatură mai mare (Lk) De exemplu, într-un aliaj de Fe - , % Ni, temperatura Ln \u d - - ° C și Lk \u d - ° C În timpul transformării martensitice inverse, pe suprafața lustruită a probei se observă un relief, iar uneori reproduce relieful transformării directe Cristalele în timpul transformării inverse, precum și în timpul transformării directe, se formează extrem de rapid Diferența dintre temperaturile Ln și AfH (histereză de temperatură) poate fi de până la câteva grade bufnițe și sute de grade Histerezisul mare se datorează energiei mari de deformare elastică a matricei (AGynp), care împiedică formarea de noi cristale de fază în ea § Mecanismul transformării martensitice Mecanisme de forfecare (martensitice) și de rearanjare a rețelei normale Studiul transformărilor martensitice a condus la ideea că, în funcție de condiții, se pot realiza două mecanisme de rearanjare a rețelei - forfecare (martensitică) și așa-numitul "normal" y "- Transformare normală Într-o transformare polimorfă normală, cristalele unei noi faze cresc prin tranziții dezordonate, nelegate reciproc ale atomilor peste graniță Rupând ca rezultat al activării termice din rețeaua "fazei inițiale, de exemplu, y-fier, atomii individuali (sau în grupuri mici) se alătură rețelei unei noi faze, de exemplu, cc-fier, și ca urmare, granița cristalului a migrează către cristalul y: noua fază "mâncă" părintele O astfel de mișcare independentă de o altă mișcare dezordonată a atomilor prin limita de fază este asemănătoare unui proces de autodifuziune de creștere a cristalelor în timpul recristalizării primare și diferă de acesta doar prin originea stimulului termodinamic În cazul recristalizării primare, diferența dintre energiile Gibbs ale granulelor inițiale și ale noii este o consecință a deficienței mai mari a structurii granulelor inițiale (deformate) din aceeași fază, iar în cazul transformării polimorfe a metalului, stimulul termodinamic este diferența în energiile Gibbs a două f Az cu rețele cristaline diferite La fel ca recristalizarea, rearanjarea dezordonată a rețelei (transformare normală) poate apărea numai la temperaturi ridicate Transformare forfecare (martensitică) Mecanismul de rearanjare a rețelei în timpul transformării martensitice este descris în lucrările clasice ale lui G V Kurdyumov Mecanismul de forfecare (martensitic) al transformării de fază se caracterizează printr-o natură ordonată, cooperantă, interconectată a deplasării atomilor la distanțe mai mici decât cele interatomice, fără a face schimb de atomi pe alocuri, astfel încât vecinii oricărui atom din faza inițială să rămână vecini săi în noua fază martensitică Acesta este capitolul Aceasta este o caracteristică distinctă a rearanjamentului rețelei de forfecare, care face posibilă înțelegerea multor trăsături caracteristice ale transformărilor martensitice, în primul rând coerența la limita unui cristal martensitic în creștere Într-adevăr, dacă în timpul transformării vecinii oricărui atom din faza inițială rămân vecini săi în noua fază, mediul vechilor vecini din jurul fiecărui atom trebuie păstrat și la limita de fază, adică limita trebuie să fie coerentă (vezi Fig ) Coerența, conjugarea elastică a două rețele la limita martensitei și faza inițială fac posibilă deplasarea extrem de rapidă a limitei către matrice chiar și la temperaturi foarte scăzute, deoarece o astfel de mișcare de "alunecare" nu necesită difuzie odată cu migrarea atomilor pe distante ce depasesc pe cele interatomice La graniță, numai mișcarea cooperativă a atomilor are loc la distanțe mai mici decât distanța interatomică, rezultatul căreia este mișcarea limitei în sine spre faza inițială, adică creșterea cristalelor de martensită/ Pe măsură ce cristalul martensitic crește, deformarea elastică se acumulează la limita coerentă până când în cele din urmă se atinge punctul de curgere și tensiunile elastice sunt eliberate din cauza ruperii coerenței Acum, când apare o aranjare dezordonată a atomilor la limita cristalului de martensită cu faza părinte, mișcarea de "alunecare" a graniței devine imposibilă, iar creșterea rapidă a cristalului prin mecanismul martensitic încetează Creșterea ulterioară a unui cristal de martensită este posibilă numai printr-o tranziție dezordonată a atomilor peste graniță și, deoarece transformarea martensitei are loc în intervalul de temperatură în care autodifuzia este extrem de lentă, atunci creșterea unui cristal de martensită după o întrerupere a coerenței poate practic nu se observă Astfel, mecanismul considerat de rearanjare a rețelei de forfecare explică două trăsături importante ale transformării martensitice: rata enormă de creștere a cristalelor de martensită în condiții de mobilitate atomică scăzută (până la temperaturi apropiate de zero absolut) și încetarea rapidă a creșterii lor Mișcarea cooperantă, în mod egal direcționată a atomilor în timpul transformării prin forfecare provoacă o schimbare macroscopică a formei volumului transformat și în punctul în care cristalul de martensită iese într-o zonă deschisă suprafața fazei inițiale este panta secțiunii corespunzătoare a suprafeței Astfel se explică formarea obligatorie a unui relief caracteristic în timpul transformării martensitice pe suprafața plană inițială a probei Transformarea polimorfă a soluțiilor solide prin mecanismul martensitic se caracterizează printr-o altă trăsătură importantă - absența redistribuirii difuzive a componentelor Într-adevăr, dacă atomii nu fac schimb de locuri în timpul transformării și fiecare atom nu își schimbă mediul, atunci concentrația soluției solide rezultate ar trebui să fie exact aceeași ca în faza inițială (de exemplu, concentrația de carbon în martensită este la fel ca la austenita) Absența unei redistribuiri de difuzie a atomilor de diferite tipuri nu este în sine o caracteristică definitorie a transformării martensitice În primul rând, într-un metal pur, cum ar fi fierul, care constă din atomi de același fel, o astfel de redistribuire este exclusă în timpul unei transformări polimorfe Totodată, într-un metal pur, în anumite condiţii, are loc o transformare polimorfă martensitică, care diferă de transformarea normală în acelaşi metal În al doilea rând, o nouă fază cu aceeași compoziție ca și faza originală se poate forma în aliaje prin rearanjare normală a rețelei O astfel de transformare se numește masivă * * O transformare masivă, care este o variație a celei normale, are loc datorită deplasării unei limite interfațale incoerente către faza inițială ca urmare a tranzițiilor dezordonate ale atomilor pe distanțe scurte în regiunea acestei limite Difuzia pe distanțe lungi, care este necesară pentru redistribuirea difuziei componentelor, nu este necesară aici și, prin urmare, rata de creștere a fazei în vrac este relativ mare (atinge valori de aproximativ cm/s)*, iar transformarea poate au timp să apară chiar și în perioada de răcire de stingere Cristalele masive (spre deosebire de plăcile subțiri de martensitic) au limite curbe de formă neregulată Termenul a fost propus pe baza denumirii produsului de transformare - "fază masivă" (prin analogie cu denumirile altor transformări - perlitic și martensitic) * Cu toate acestea, aceasta este cu cinci ordine de mărime mai mică decât rata de creștere a unui cristal de martensită O transformare masivă are loc în soluțiile solide de limită pe bază de metal [de exemplu, în aliaje Fe-Ni care conțin până la % (at ) Ni] și în faze intermediare [de exemplu, transformarea p-xx în alamă cu - % (at ) ) Zn] Dacă faza p din aliajele sistemului din Fig este suprarăcită la temperaturi sub linia TGr (limita regiunii a), dar deasupra liniei de temperatură de la începutul transformării martensitice Mn (nu este prezentată în Fig ), atunci transformarea normală p -> a devine posibilă fără redistribuire prin difuzie a componentelor, adică transformare masivă Când faza p este suprarăcită la temperaturile regiunii bifazate de sub linie, dar deasupra liniei Toz (și simultan peste temperaturile H), sunt posibile în principiu două tipuri de transformări normale: masive și cu o redistribuție de difuzie a componente în conformitate cu poziţia liniilor de echilibru de fază pe diagrama de stări În acest caz, o transformare masivă este mai probabil să fie întâlnită la temperaturi mai apropiate de linia Tor Transformările polimorfe normale în metale pure sunt, de asemenea, în esență masive, deși utilizarea acestui concept pentru metale pure nu este deosebit de avantajoasă, deoarece nu există alte transformări normale în metale pure Transformarea martensitică este adesea numită fără difuzie Acest termen ar trebui înțeles nu ca absența redistribuirii difuzive a componentelor, care este, de asemenea, caracteristică transformării masive normale în aliaje, ci ca absența deplasărilor dezordonate ale atomilor, care sunt caracteristice autodifuziunii Echilibrul termoelastic al fazelor Conceptul de creștere coerentă a permis lui G V Kurdyumov să prezică fenomenul de echilibru termoelastic dintre cristalele de martensită și faza inițială, descoperită ulterior în bronzurile de aluminiu, alamă și alte aliaje Esența acestui fenomen este următoarea Odată cu creșterea coerentă a unui cristal de martensită, schimbarea rezultată în energia Gibbs este Acumularea de energie de deformare elastică a rețelei poate duce la faptul că creșterea unui cristal de martensită cu scăderea temperaturii se oprește chiar înainte de ruperea coerenței: "forța motrice" a transformării AG devine zero Apoi se stabilește un echilibru termoelastic între martensită și matrice Acest echilibru se deplasează într-o direcție sau alta odată cu schimbarea temperaturii: pe măsură ce temperatura scade, D B crește și cristalul crește până când se stabilește un nou echilibru termoelastic (sau coerența nu este încălcată), iar pe măsură ce temperatura crește, A B scade și cristalul se va micșora în dimensiune (dacă limita de răcire nu a devenit incoerentă) Pe măsură ce temperatura crește, limitele interfeței se deplasează pe căi opuse celor pe care le-au luat în timpul răcirii Este important de subliniat că în cazul echilibrului termoelastic, transformarea martensitică inversă nu începe deasupra lui To (vezi Fig ), ci sub temperatura la care începe transformarea martensitică directă, adică Dn T ) Descoperirea cristalelor de martensită "termoelastice" a servit ca o confirmare strălucită a corectitudinii conceptului de coerență la limita martensitei cu faza inițială și a rolului conducător al raportului AGoe și AGynp în termodinamica transformărilor martensitice Ulterior, s-a dovedit că echilibrul termoelastic prezintă un mare interes practic în legătură cu dezvoltarea aliajelor capabile să "memoreze" forma (vezi § mai jos) Condiţii pentru realizarea transformărilor normale şi martensitice Principalele condiții necesare pentru manifestarea unuia sau altuia mecanism pentru transformarea unei modificări la temperatură înaltă într-o modificare la temperatură joasă au fost analizate de G V Kurdyumov Dacă temperatura de echilibru stabil a două modificări ale unui metal pur este suficient de ridicată (de exemplu, °C pentru fier, , °C pentru titan, °C pentru zirconiu și °C pentru uraniu), atunci pot fi realizate ambele mecanisme de rearanjare a rețelei La suprarăciri relativ scăzute, când mobilitatea atomică este suficient de mare, are loc o transformare polimorfă normală cu o rearanjare dezordonată a rețelei Transformarea martensitică nu poate avea loc la suprarăciri scăzute și, prin urmare, nu concurează cu transformarea normală Acest lucru se explică prin faptul că în cazul unei rearanjamente dezordonate rețelei, deformarea elastică a cristalelor fazei inițiale se datorează doar unei modificări a volumului specific, iar în cazul transformării martensitice se datorează și coerenţa reţelelor fazei iniţiale şi a cristalului martensitic O valoare mare a AGynp în timpul transformării martensitice necesită un stimul termodinamic mare (D B) pentru dezvoltarea transformării și, în consecință, o suprarăcire mai mare a modificării la temperatură înaltă decât este necesară pentru dezvoltarea transformării normale Pe măsură ce gradul de suprarăcire crește, rata de rearanjare dezordonată a rețelei crește, atinge un maxim și apoi scade în conformitate cu curba C (vezi Fig ) La suprarăciri relativ mari, când diferența dintre energiile Gibbs ale celor două modificări devine suficientă pentru ca transformarea martensitică să aibă loc, aceasta are loc mult mai devreme decât transformarea normală, care este foarte lenta la temperatură scăzută, are timp să înceapă în fier pur (cu un conținut de , % C), temperatura este egală cu °C, ceea ce corespunde unui grad de suprarăcire de aproximativ °C Când fierul y este suprarăcit la temperaturi în intervalul - °C, are loc o transformare normală y-t, iar sub °C, are loc o transformare martensitică y->a În metalele cu o temperatură de echilibru ridicată a modificărilor, nu este întotdeauna ușor să se obțină grade atât de mari de suprarăcire care sunt necesare pentru a începe transformarea martensitică Deci, de exemplu, pentru a implementa mecanismul martensitic de transformare polimorfă în fier, probele ar trebui să fie puternic supraîncălzite în regiunea γ și răcite foarte repede pentru a suprima dezvoltarea transformării normale la grade mai mici de suprarăcire Dacă un metal pur are o temperatură de echilibru relativ scăzută de două modificări (de exemplu, ° C pentru cobalt și - ° C pentru litiu), atunci are loc numai transformarea martensitică din cauza mobilității scăzute a atomilor, iar rearanjarea dezordonată a rețelei nu este observat deloc I I Novikov Din toate cele de mai sus, rezultă că definiția transformării "normale" este complet arbitrară, deoarece transformarea martensitică nu este mai puțin comună pentru tranzițiile de fază în stare solidă În soluțiile solide pe bază de metale polimorfe, implementarea unuia sau altuia mecanism de transformare depinde de modul în care elementul de aliere modifică temperatura de echilibru a două modificări De exemplu, atunci când fierul este aliat cu nichel și mangan, temperatura de echilibru a celor două faze poate fi atât de mult redusă încât transformarea normală y->a devine imposibilă și se observă doar rearanjarea rețelei martensitice Cazul opus este alierea cobaltului cu elemente care cresc temperatura de echilibru a celor două modificări în așa fel încât, pe lângă transformarea martensitică care are loc la o suprarăcire suficient de mare, să devină posibilă o transformare normală (la grade scăzute de suprarăcire) ) % Geometria cristalină a transformării austenitei în martensite Pentru a înțelege structura martensitei în oțeluri, este necesar să se cunoască geometria cristalină a rearanjarii G C rețea de austenită într-o rețea de martensită tetragonală centrată pe corp aproape de o c la zăbrelele de fier Următoarea schimbare simplă a formei celulei unitare a austenitei, cunoscută în literatură ca deformarea Bain, face posibilă formarea unei idei despre natura geometriei cristalului a transformării martensitice în oțel (Fig ) Pe fig și sunt prezentate două celule elementare cubice învecinate ale r c la retele austenite Atomii de fier marcați cu cercuri sunt localizați la vârfurile cuburilor și centrele fețelor acestora Atomii de carbon dizolvați în y-fier conform metodei de inserție ocupă uniform statistic o parte din golurile octaedrice ale r c grătare Golurile octaedrice, marcate cu cruci, sunt situate în mijlocul marginilor și în centrul volumelor de celule cubice (Fig , a) Toate aceste goluri sunt echivalente din punct de vedere structural, imposibil de distins - În orașul c la rețeaua de austenită, se poate evidenția mental nu numai o celulă unitară cubică, ci și o celulă tetragonală (în Fig , este prezentată în linii aldine) Pentru simplitate, nu sunt indicate toate pozițiile atomilor de fier și de carbon În această celulă tetragonală de austenită, raportul perioadelor c!a - , în timp ce în rețeaua martensită gradul de tetragonalitate stabilit experimental (c/a) în c c rețeaua este cea mai apropiată ca structură atomică de direcția cea mai apropiată de împachetare în diametrul diametru c la grătar O astfel de orientare reciprocă a rețelelor satisface cel mai complet principiul conformității structurale Întrucât în orașul c Deoarece rețeaua de austenită are patru plane echivalente cristalografic de tipul { } și anume ( ), ( ), ( ), ( ) și șase direcții echivalente cristalografic de tipul , atunci în raport cu una poziţia cristalului de austenită, de orientări ale cristalelor de martensită care satisfac relaţia Kurdyumov-Sachs Relația de orientare a lui Nishiyama (un exemplu este aliajele de fier cu - % Ni) poate fi scrisă sub forma ( ІД II ( )m și [ і]а II [ О]m Raportul Groeninger-Troyano (un exemplu este aliajul Fe- % Ni- , % C) este intermediar între rapoartele Kurdyumov-Sachs și Nishiyama Deformarea lui Bain, care explică clar cum, cu ajutorul celor mai scurte deplasări atomice ale r c Deoarece rețeaua de austenită se poate transforma într-o rețea de martensită tetragonală centrată pe corp, nu se poate conduce, de exemplu, la de orientări Kurdyumov-Sachs, deoarece marginile celulei unitare de martensită rămân paralele cu marginile celulei tetragonale originale de austenită (vezi Fig ) Pentru a obține relația de orientare Kurdyumov-Sachs, sunt necesare traiectorii mai complexe ale deplasărilor atomice decât pentru deformarea Bain Adevăratele traiectorii ale mișcării atomilor în timpul transformării martensitice sunt necunoscute Formal, toate relațiile de orientare găsite experimental ale rețelelor de austenită și martensită pot fi obținute prin completarea deformației Bain cu o rotație a rețelei de martensită, la care planurile corespunzătoare și direcțiile corespunzătoare în rețelele fazelor inițiale și martensitei devin paralele Invarianța planului de obicei al martensitei și deformarea acomodativă în timpul transformării martensitice În urma stabilirii relațiilor de orientare, un rol extrem de important în înțelegerea geometriei cristaline a transformărilor martensitice și a structurii interne a fazei martensite a avut un studiu cantitativ al reliefului pe o suprafață plană lustruită a probei Apariția unui astfel de relief însoțește întotdeauna martensitic transformare din cauza unei modificări a formei volumului convertit Pe fig suprafața plană a FGHE se referă la starea austenitică inițială a specimenului În timpul formării plăcii martensitice ABCDLMNO, suprafața probei din zona ABCD este înclinată față de planul său original Experimentele au arătat că linia AB rămâne nerotită, în timp ce semnele de tip STT'S, care erau rectilinii înainte de transformare, rămân drepte pe secțiunea înclinată a suprafeței ABCD și continue pe toată lungimea lor Deoarece acest lucru este adevărat pentru Orez Relief pe suprafața plană inițială FCjEH a probei în timpul formării unei plăci martensitice ABCDLMNO în ea (după Bnlbn n Christian): Stț'S' - o linie întreruptă de risc, care era înainte de transformarea unei linii drepte în g Orez Tipuri de deformare în timpul • transformării martensitice (după Bilbn şi Christian) la orice suprafață inițială aleasă a probei, se ajunge la concluzia că în timpul transformării martensitice planul de obicei al cristalului de martensită ABML (planul de separare al fazelor martensită și austenită) este macroscopic aproximativ invariant - nu se distorsionează și nu se rotește (orice segmente din acest plan rămân neschimbate în lungime și direcție) Invarianta planului de obicei asigura un minim de deformatii elastice in timpul transformarii Acest lucru este deosebit de ușor de imaginat în cazul unei transformări cu o singură interfață între cristalul inițial și cel martensitic: invarianța acestei suprafețe împiedică formarea de macrodeformații elastice în fazele inițiale și martensitice Se pune întrebarea cum poate fi realizată invarianța planului de separare a fazelor dacă celula unitară se modifică în timpul transformării martensitice, adică rețeaua cristalină în sine este deformată Schema prezentată în fig , ajută la răspunsul la această întrebare Pe fig , a prezintă o secţiune a fazei iniţiale înainte de transformare, iar în fig b aceeași zonă după transformare, care constă în schimbarea tipului de rețea Se vede clar cum o modificare a formei și dimensiunilor celulelor unitare, adică o deformare uniformă a rețelei, duce la o macroschimbare a formei regiunii transformate O modificare macroscopică a formei unei zone din faza inițială poate fi obținută într-un mod fundamental diferit, fără modificarea celulelor unitare - prin deformare plastică prin alunecare (Fig c) și, de asemenea, prin înfrățire Combinația dintre deformarea rețelei (modificări ale celulei unitare) și deformarea plastică, de exemplu, prin alunecare (Fig , d) poate menține neschimbată forma inițială a macrosecțiunii, în ciuda trecerii unei transformări de fază (tipul rețelei din Fig - , d diferă de cel inițial din Fig a) Desigur, suprafața laterală a obiceiului de cristal al noii faze din Fig d este invariant doar la scară macro: datorită dezvoltării alunecării, pe el s-au format pași microscopici Astfel, cea mai importantă consecință a faptului descoperit experimental a invarianței planului de obicei al unui cristal de martensită este că formarea acestuia ar trebui să constea nu numai într-o modificare a tipului rețelei cristaline, ci și în deformarea plastică simultană datorată alunecării sau înfrăţirea O astfel de deformare suplimentară (acomodativă), care este parte integrantă a mecanismului de transformare martensitică, asigură o energie minimă a distorsiunilor elastice pe interfața invariantă Această concluzie este deosebit de importantă pentru înțelegerea substructurii martensitei (vezi § de mai jos) Au fost stabilite experimental diferite planuri de obicei ale cristalelor de martensită Pentru aliajele pe bază de fier, cele mai caracteristice sunt planele de obicei { }d, { )d, { , , }di { } a austenita Tipul de obicei este legat de tipul de deformare acomodativă a rețelei în timpul transformării martensitice De exemplu, teoria prezice că, dacă o astfel de deformare are loc prin înfrățire de-a lungul planului { }m, atunci obiceiul de martensită va fi { , , }d Nuclee martensite Întrebarea care sunt nucleele martensitei este cea mai dificilă în întreaga problemă a transformărilor martensitei Ipoteza nucleării omogene asociată cu formarea fluctuantă a unui nucleu de dimensiune critică este respinsă de majoritatea cercetătorilor, deoarece datorită energiei mari a distorsiunilor elastice, munca de formare omogenă a unui nucleu critic este atât de mare încât probabilitatea aspectul de fluctuație este neglijabil Majoritatea ipotezelor presupun nuclearea eterogenă a martensitei, legând centrele de transformare de submicrosecții speciale în faza inițială, iar în diferite metale și aliaje, natura și structura unor astfel de situsuri de nucleare pot fi diferite Limitele și sublimitele sunt excluse din luare în considerare, deoarece experimentul arată că nu sunt locuri de formare preferențială a cristalelor de martensită Rezultatele experimentelor privind studiul transformării martensitice în particule dispersate ale aliajului Fe- , % Ni sunt considerate dovezi directe ale nucleării eterogene Aproximativ din numărul total de particule cu un diametru de ~ μm sau mai puțin au rămas în stare austenitică, fără a experimenta transformare martensitică, până la - °C, în timp ce într-o probă convențională în vrac Mn este - °C Acest lucru se explică prin faptul că martensita nu se nucleează omogen, iar probabilitatea de a găsi locuri de nucleare eterogenă într-o particule de austenită scade odată cu scăderea dimensiunii acesteia Natura situsurilor de nucleare eterogenă a martensitei este interpretată cel mai simplu în cazurile în care, din faza cu r c se formează martensită cu o rețea hexagonală compactă (h p ) Defecte de ambalare în c faza to , care au apărut în timpul scindării dislocațiilor, sunt straturile intermediare subțiri ale rețelei gr gr și, prin urmare, reprezintă, parcă, nuclee bidimensionale gata făcute de martensită hexagonală O astfel de situație există în cazul transformării ₽g c c -neg p în cobalt În oțelurile cu conținut ridicat de mangan (mai mult de %), precum și în oțelurile inoxidabile crom-nichel, aproximativ Se formează așa-numita e-martensită, care are o rețea h p , iar din aceasta se poate forma a-martensită obișnuită cu o rețea cubică sau tetragonală centrată pe corp Nucleele gata de e-martensite sunt defecte de stivuire în austenită Datorită energiei foarte scăzute a defectelor de stivuire, dislocațiile sunt puternic scindate în oțel cu un conținut ridicat de mangan și austenită din oțeluri inoxidabile crom-nichel și, prin urmare, există multe nuclee de e-martensită hexagonală S-a descoperit, prin observații directe la un microscop electronic de înaltă tensiune, că, în oțelurile inoxidabile, nucleele de E-martensită apar de fapt pe defecte de stivuire de austenită În același timp, α-martensita este nucleată în locurile unde se acumulează luxații Rolul luxațiilor în nuclearea eterogenă a site-ului a-jder este incontestabil, dar în ce constă exact acest rol nu este încă clar Conform unei ipoteze, grupuri de mai multe luxații în r c la rețea formează o astfel de configurație care transformă microsecțiunea corespunzătoare într-un nucleu cu o c a zăbrele O altă abordare consideră dislocațiile ca o sursă a unui câmp de stres intern, care reduce munca de formare a unui nucleu critic (până la nuclearea fără bariere) Nuclearea martensitei este considerată și ca rezultat al pierderii stabilității mecanice a rețelei austenite în stare premartensitică În confirmarea acestui fapt, sunt citate faptele unei scăderi a modulelor elastice ale austenitei la apropierea de punctul A n pentru unele aliaje § Microstructura şi substructura aliajelor întărite la martensită Microstructură La studierea structurii oțelurilor carbon întărite și a aliajelor fără carbon pe bază de fier, au fost dezvăluite două tipuri morfologice principale de martensită: lamelară și pachet Aceste două tipuri de martensită diferă prin forma și aranjarea reciprocă a cristalelor, substructură și planul de obicei Martensita lamelară (numită și aciculară, cu temperatură scăzută și îngemănată) este un tip bine-cunoscut de martensită "clasică", cel mai pronunțată în unghi înalt stins Rns Dispunerea în strânsă a plăcilor de martensită și austenită reziduală (fond deschis) în oțel călit cu , % C Midrnb este vizibil în plăci Х О (Kraus și Mader) oțeluri carbonice și aliaje de fier fără carbon, cu o concentrație mare a celui de-al doilea component, de exemplu, c aliaje Fe-Ni cu un conținut de peste % Ni Cristalele de martensită au forma unor plăci lenticulare subțiri (Fig ) Această formă de plăci de martensită corespunde energiei minime a distorsiunilor elastice în timpul formării ei în matricea austenitică și este similară cu forma gemenelor mecanice Lovirea plăcii cu suprafața sa mare în planul secțiunii este un caz extrem de rar (Fig ) Secțiuni transversale arbitrare ale plăcilor de martensită de către planul de secțiune subțire la măriri mici ale microscopului creează o impresie falsă a formei de ac a cristalelor Cu toate acestea, termenii istorici "gros-acicular" și "fin-acicular" martensită sunt folosiți pe scară largă Obiceiul martensitei lamelare, în funcție de compoziția aliajului, poate fi planurile { }e și { } în sistemul Fe-C și { , , }a în sistemul Fe-Ni unul pe altul și ora sunt paralele apoi formează ansambluri asemănătoare ferme (vezi Fig ) Având în vedere interferența câmpurilor cu rază lungă de tensiuni elastice din fiecare placă, o astfel de aranjare regulată a acestora în faza matricei asigură un minim al energiei elastice a câmpului total al întregului ansamblu de cristale lamelare Plăcile care apar primele (în apropierea punctului Mn) trec prin întregul bob de austenită, împărțindu-l în compartimente După cum reiese din mecanismul formării sale, o placă de martensită nu poate trece prin limita de granule a fazei de matrice și, prin urmare, dimensiunea maximă a plăcilor de martensită este limitată de dimensiunea granulelor de austenită În compartimentele de austenită, pe măsură ce temperatura scade, se formează noi plăci de martensită, a căror dimensiune este deja Plăcile învecinate nu sunt limitat de dimensiunile compartimentului matricei (vezi Fig și diagrama din Fig ) Pe măsură ce transformarea progresează, boabele de austenită sunt împărțite în compartimente din ce în ce mai mici, în care se formează plăci de martensită din ce în ce mai mici Cu boabe fine de austenita, de exemplu, cu mici Orez Un caz rar de amplasare a unei plăci de martensită în planul secțiunii X (A P Gulyaev, E V Petu- Rns Schema formării plăcilor de martensită de diferite lungimi într-un bob de austenită supraîncălzirea oțelului deasupra Ac , plăcile de martensită sunt atât de mici încât structura "aciculară" nu este vizibilă pe secțiunea subțire, iar martensita este numită fără structură Această martensită este cea mai de dorit După întărirea între plăcile de martensită la temperatura camerei, austenita reziduală este reținută (vezi Fig ) În punctele de coliziune ale plăcilor de martensită care cresc într-un unghi una față de alta, pot apărea gemeni mecanici și microfisuri Odată cu îngroșarea boabelor de austenită, plăcile de martensită devin mai grosiere și crește formarea de microfisuri în punctele de coliziune Martensita de pachete (denumită și șipcă, masivă, temperatură înaltă și neînfrățită) este un tip morfologic larg răspândit care poate fi observat în oțelurile întărite cu carbon scăzut și mediu, în majoritatea oțelurilor aliate structurale și în fierul relativ slab aliat fără carbon aliaje precum aliajele Fe-Ni la o concentratie mai mica de % Ni Cristalele acestei martensite sunt sub forma unor plăci subțiri aproximativ egal orientate, montate una cu cealaltă și formând un pachet mai mult sau mai puțin echiaxial Planul obișnuit al șipcilor este aproape de plan Sipurile de martensite șipci sunt separate prin limite cu unghi mic Lățimea plăcilor din pachet este aproximativ aceeași și este în intervalul de la câțiva microni la fracțiuni de micron (de obicei , - , microni), adică poate fi la limita rezoluției unui microscop cu lumină și chiar dincolo de această limită Prin urmare, cristalele "lath" sub un microscop cu lumină fie nu sunt vizibile deloc, fie sunt dezvăluite ca o structură fină de pachete În acest sens, un pachet de plăci (Fig ), și nu cristale individuale foarte subțiri, acționează ca element structural principal al secțiunii Prin urmare, martensita cu o astfel de structură a fost numită pachet sau masiv, spre deosebire de acicular În oțeluri aliate de structură în cadrul mar Pachetele tensitice dintre cristalele de martensită conțin straturi intermediare de austenită reținută cu o grosime de - nm Se pot forma mai multe pachete martensitice într-un singur bob austenitic Pachetele de martensită diferă de boabele de ferită formate în timpul transformării normale nu numai prin structura internă indicată, care poate să nu fie detectată la microscopul luminos, ci și prin contururi alungite zimțate Formarea martensitei de pachete se caracterizează prin toate principalele trăsături distinctive ale transformării martensitice, inclusiv apariția unui relief pe o suprafață lustruită corespunzătoare structurii șipci interne Substructură Microscopia electronică cu transmisie a relevat în multe aliaje o structură fină foarte complexă de cristale martensitice cu un număr mare de luxații și gemeni O astfel de substructură poate apărea în două moduri fundamental diferite: în primul rând, în timpul deformării plastice acomodative (alunecare sau înfrățire), care, așa cum se arată în § , este o parte integrantă a mecanismului de rearanjare a rețelei martensitice și, în al doilea rând, în timpul deformării plastice după formarea martensitei datorită impactului asupra cristalului de martensită al mediului elastic din jur În primul caz se poate vorbi de substructura primară a transformării, iar în al doilea, de substructura secundară a deformării În consecință, se disting conceptele de gemeni de transformare și de gemeni de deformare (mecanici) Nu este întotdeauna posibil să se distingă experimental originea substructurii Faptele discutate mai jos sunt luate în considerare sub ipoteza că avem de-a face cu o substructură de transformare Substructura martensitei lamelare se caracterizează prin faptul că deja la microscop optic în secțiunea transversală a plăcilor se vede linia de mijloc sau, mai precis, zona de mijloc de gravitate crescută, numită și nervura mediană* (vezi Fig ) ) Microscopia electronică a arătat că nervura mediană este o regiune cu un aranjament dens de straturi duble subțiri paralele Planul de înfrățire în martensita aliajelor pe bază de fier este cel mai adesea { } m-thol- Din ing nervură mediană - panglică medială abreviată (bandă de mijloc) Lățimea straturilor gemene, în funcție de compoziția aliajului și de condițiile de formare a martensitei, variază de la câteva zecimi la zeci de nanometri Pe ambele părți ale zonei înfrățite medii, există regiuni periferice ale plăcii de martensită, în care sunt vizibile luxații cu o densitate relativ scăzută (ІО -ІО cm- ) ' Lățimea zonei îngemănate din placa de martensită depinde de compoziția aliajului Astfel, în aliajele sistemului Fe-Ni, pe măsură ce crește conținutul de nichel, lățimea acestei zone crește până când întreaga secțiune transversală a plăcii de martensită devine ocupată de gemeni de transformare Deoarece substructura și obiceiul unui cristal depind de natura deformării acomodative în timpul transformării martensitice, este firesc ca forma cristalelor de martensită, planul lor de obicei și substructura să fie interdependente Astfel, în aliajele sistemului Fe-Ni, abaterea obiceiului de la planul { , , )a, observată cu o scădere a conținutului de nichel de la la %, este însoțită de o scădere a densității de { }m de transformare gemeni în plăci de martensită și lățimea zonei acestor gemeni, iar plăcile în sine devin mai puțin lenticulare și mai zimțate Complicația substructurii plăcilor când obiceiul se abate de la planul { , , }e indică complicația naturii deformației acomodative în timpul transformării martensitice Datorită faptului că o placă de martensită constă în general dintr-o zonă de înfrățire mijlocie și zone de alunecare periferice, s-a formulat o ipoteză despre două etape în formarea unei plăci de martensită Inițial, în formarea plăcii (viitoarea nervură mediană), rolul principal este jucat de deformarea acomodativă prin înfrățire Datorită vitezei enorme de creștere a plăcii, căldura de transformare nu are timp să fie îndepărtată și temperatura de pe suprafața plăcii crește foarte mult, ceea ce duce la o modificare a mecanismului de deformare acomodativă: trecerea de la înfrățire la alunecarea de dislocare (este bine cunoscut faptul că odată cu scăderea temperaturii metalelor de la o c la latice sub deformare plastică rapidă, alunecarea este înlocuită cu înfrățire), Substructura martensitei lamelare diferă calitativ de substructura martensitei lamelare prin absența unei zone de straturi subțiri duble Substructura martensitei de pachete are o structură complexă de dislocare, care se caracterizează prin dislocații plex la o densitate mare de luxații - aproximativ ІО - cm- , t la fel ca în metal după deformare severă la rece Reiki consta adesea din subgranule alungite, ușor neorientate În martensita lamelară pot apărea straturi intermediare duble, dar densitatea lor este incomparabil mai mică decât în nervura mediană a martensitei lamelare și multe șipci nu conțin deloc gemeni Substructura austenitei reținute diferă de substructura austenitei originale printr-o densitate mai mare a imperfecțiunilor care apar în timpul deformării plastice locale a austenitei sub acțiunea cristalelor de martensită În austenită în apropierea cristalelor martensitice, se observă grămezi plane de luxații, încurcături de dislocare și erori de stivuire Tranziția de la un tip morfologic de martensită la altul Cele două tipuri principale de martensită diferă în micro- și substructură, precum și în planul obiceiului Este destul de logic să concluzionăm că rolul principal în formarea martensitei lamelare, cel puțin în prima etapă, îl joacă deformarea acomodativă prin înfrățire, iar în formarea martensitei de pachete, deformarea acomodativă prin alunecare Tipul de martensită care se formează depinde de raportul tensiunilor critice de forfecare în austenită care provoacă alunecarea și înfrățirea Dacă este necesară o efort de forfecare mai mare pentru a începe alunecarea decât pentru a începe înfrățirea, atunci se formează martensită lamelară și, în cazul opus, martensită de pachete Pe baza acestei poziții, este ușor de explicat multe regularități în trecerea de la un tip de martensită la altul și, mai ales, efectul compoziției aliajului asupra morfologiei martensitei (Tabelul ) Tabelul Limitele formării pachetelor și lamelare martensită (Kraus și Mader) Sistem Conținutul celui de-al doilea component din aliaj, % martensita pachet martensite lamelara Fe-С a în timpul răcirii continue a aliajelor fier-nichel (M D Perkas, V M Kardonsky): / - % N , - °С; - % Ni, Mn - °C; - % Ni; Mn=- °С O - - O Temperatura generală °С K, datorită eliberării rapide a căldurii latente de transformare O transformare complet izotermă (Fig , c și ) în cinetica sa seamănă în exterior cu o transformare de fază normală (vezi Fig ) În timpul menținerii izoterme, după o anumită perioadă de incubație, transformarea martensitică se dezvoltă cu accelerare, iar apoi cu o decădere constantă în timp Ca şi în cazul unei transformări de fază obişnuite, rata izotermei mar-*L? transformarea în tensitate și perioada de incubație depind de | temperatura Deci, de exemplu, în | aliaj de fier cu , % Ni , % £ Mn și , % C transformarea martensitică accelerează odată cu scăderea temperaturii de la - la | - ° C și încetinește cu o scădere suplimentară a temperaturii (Fig ) Perioada de incubație se reduce cu o scădere a temperaturii la - ° C și apoi crește Acest lucru face posibilă construirea curbelor C de transformare izotermă a martensitei (Fig ), similar cu curbele C convenționale de transformare de fază dezordonată Deoarece există o perioadă de incubație, transformarea izotermă martensitică poate fi realizată prin răcirea rapidă a austenitei la temperaturi foarte scăzute Astfel, în acele aliaje de fier pentru care transformarea izotermă martensitică este caracteristică, aceasta poate fi suprimată prin răcirea rapidă a probelor la temperatura azotului lichid (- °C) La încălzirea ulterioară, austenita suferă o transformare martensitică izotermă la o viteză care depinde de temperatură Diferența fundamentală dintre cinetica transformării izoterme martensitice și transformarea de fază dezordonată este că transformarea martensitică nu ajunge la dispariția completă a fazei inițiale, adică austenita reziduală reținută Numărul de formare izotermă previne complet * Martensita de încrețire variază de la fracțiuni de un procent la zeci de procente, în funcție de compoziția aliajului și de temperatura de menținere izotermă De exemplu, în fig arată că după ore de expunere la o temperatură de - ° C, se formează aproximativ % din martensită, iar la - ° C - mai mult de % eu eu § ^ brepyach Orez Transformarea izotermă a austenitei în martensită la diferite temperaturi în aliajul Fe- , % Ni- , % Mn (O P Maksimova, A I Nikonorova) Experimentele arată că este imposibil să se facă distincția clară între transformările atermice și explozive de cele izoterme În aliajele, care se caracterizează prin cinetică atermică, după formarea rapidă "atermică" a unei anumite porțiuni de martensită, la răcire la o temperatură dată, se poate forma izotermic o cantitate suplimentară de martensită După o "explozie" martensitică, se poate forma și o cantitate semnificativă de martensită "izotermă" la temperaturi sub temperatura de explozie O cantitate mică de martensită se poate forma izotermic la temperaturi chiar peste temperatura de explozie Cristalele de martensită, indiferent de tipul cineticii de transformare, cresc într-un ritm enorm la orice temperatură, inclusiv la temperaturi de frig profund Modificarea rezistenței electrice care însoțește formarea fiecărei plăci a fost utilizată pentru a determina rata de creștere și timpul de formare a acesteia Rata de creștere a plăcilor de martensită (în planul plăcii) s-a dovedit a fi de aproximativ km/s, indiferent de temperatura de transformare Se formează nervura mediană a plăcilor de martensită din aliaje Fe-Ni într-un timp de ordinul IO- s, iar întreaga placă (după îngroșarea ei mai lentă) în ~ ~ s Pentru comparație, subliniem că "explozia" durează " -IO-" s După formarea extrem de rapidă, creșterea cristalului de martensită se oprește O creștere a cantității de martensită cu scăderea temperaturii în timpul transformărilor atermice și explozive sau cu o creștere Orez Diagrama C a transformării izoterme a austenitei în martensită în aliajul Fe- , % Ni- , % Mn Numerele de pe curbele C indică cantitatea de martensită formată (O P Maksimova, A I Nikonorova> Creșterea timpului de expunere în timpul transformării izoterme are loc datorită formării de noi cristale, și nu creșterii celor formate anterior Cu ajutor Această caracteristică cea mai importantă a transformării martensitice este demonstrată clar de microfilmarea de mare viteză O trăsătură caracteristică a cineticii tuturor transformărilor martensitice este autocataliticitatea lor: formarea primelor plăci atrage după sine apariția de noi plăci alături de acestea, care contribuie la formarea unui număr și mai mare de plăci etc , ca urmare a pe care procesul se dezvoltă de ceva timp ca o reacție în lanț Natura autocatalitică a procesului se manifestă cel mai clar în transformarea explozivă O explozie martensitică este rezultatul formării unei singure plăci care provoacă o reacție imediată în lanț a unei serii de plăci Cauza autocataliticității este considerată a fi câmpul tensiunilor elastice de la marginea plăcii de martensită în creștere, care contribuie la apariția de noi plăci, sau plastic deformarea fizică a austenitei, care însoțește creșterea unui cristal de martensită O explozie pronunțată are loc atunci când plăcile au habitus { } Se arată că tocmai cu un astfel de obicei apar tensiuni mari în austenită la marginea plăcii de martensită, stimulând apariția unor plăci noi În timpul formării plăcilor martensitice cu obicei { } nu se observă nicio explozie Prin urmare, martensita cu un obicei al plăcii de { } și o nervură mediană îngemănată caracteristică este uneori numită martensită explozivă Nu există nicio diferență puternică între transformarea explozivă și cea obișnuită Când compoziția aliajului se modifică, are loc o tranziție treptată de la o transformare atermică la o transformare explozivă pronunțată De exemplu, în sistemul Fe-Ni la un conținut de % Ni, transformarea este caracterizată de cinetică tipic atermică, în timp ce la un conținut de și % Ni este explozivă, iar magnitudinea exploziei într-un aliaj cu % Ni este mai mare decât într-un aliaj cu % Ni (vezi Fig Fig ) O transformare explozivă poate fi considerată un fel de atermă, atunci când natura autocatalitică a procesului este deosebit de pronunțată La rândul său, o transformare atermă nu diferă fundamental de una izotermă Ambele soiuri de cinetică a transformărilor martensitice, așa cum arată G V Kurdyumov, ar trebui luate în considerare pe baza ideilor comune despre dependența de temperatură a ratei de nucleare a centrelor de transformare Deoarece rata de creștere a cristalelor de martensită este enormă, indiferent de temperatură, prima creștere și apoi scădere a ratei de transformare izotermă observată cu scăderea temperaturii (vezi Figurile și ) se datorează numai dependenței de temperatură a ratei de nucleare de cristale de martensită Viteza de nucleare a martensitei, ca în orice transformare de fază, J=Ae~&G*^kTe~Q/kT [vezi formula ( )] Într-o regiune intermediară cu temperaturi încă nu prea scăzute, o scădere a muncii de formare a nucleelor poate duce la o transformare atât de rapidă încât nici perioada de incubație și nici izotermitatea transformării (dezvoltarea ei în timp) nu pot fi fixate experimental În funcție de compoziția aliajului și de valoarea absolută a lui Tq, se pot întâlni diferite cazuri observate experimental De exemplu, dacă punctul Tq este scăzut, atunci transformarea este izotermă la orice temperatură (vezi Figurile și ), deoarece la orice temperatură din domeniul martensitic rata de transformare este relativ scăzută Dacă temperatura To este mult mai mare decât temperatura camerei, atunci transformarea izotermă poate fi observată numai în intervalul de temperatură din apropierea punctului A C și la temperaturi relativ scăzute (de obicei negative, mai rar temperatura camerei) Între aceste intervale de temperatură, în care transformarea izotermă este observată experimental, poate exista un interval de temperatură în care transformarea izotermă are loc într-un ritm enorm și, prin urmare, se creează o impresie a absenței izotermității Din aceste puncte de vedere, este posibil ca transformarea atermă reală să nu existe deloc, deoarece este o transformare izotermă obișnuită care se desfășoară cu o viteză enormă la fiecare temperatură în timpul perioadei de răcire de stingere De aceea, în aliajele, care se caracterizează în general prin cinetică "atermică", formarea izotermă a martensitei se găsește adesea într-un grad sau altul atunci când răcirea este oprită Descoperirea de către G V Kurdyumov și O P Maksimova a unei transformări martensitice complet izoterme a fost o dovadă directă că nuclearea cristalelor de martensită este un proces dependent de temperatură, activat termic, ca orice proces de nucleare a cristalelor dintr-o nouă fază (vezi § ) În acest sens, însuși conceptul de "transformare termică" contrazice natura termică a formării nucleelor O denumire mai potrivită, dar mai puțin comună este "transformare non-izotermă", indicând doar că martensita nu se formează la aceeași temperatură, ci la temperaturi diferite în timpul răcirii Cele mai importante caracteristici ale cineticii transformarilor martensitice sunt incetarea formarii martensitei in prezenta unei faze initiale neconsumate (austenita), necesitatea scaderii temperaturii pentru a relua transformarea Deoarece transformarea martensitică se dezvoltă ca urmare a formării de cristale noi, și nu a creșterii de cristale formate anterior, încetarea transformării înseamnă încetarea formării nucleelor de martensită Datorită faptului că mecanismul de nucleare a martensitei este fiabil Cu toate acestea, cea mai importantă trăsătură a cineticii transformărilor martensitice luate în considerare are doar o explicație ipotetică Interpretările moderne pornesc de la ipoteza nucleării eterogene a martensitei în secțiuni de austenită pregătite anterior cu o structură specială (vezi § ) Aceste zone speciale din austenită diferă unele de altele ca mărime Când, la răcire, stimulul termodinamic al transformării - diferența dintre energiile Gibbs ale austenitei și martensitei - atinge o anumită valoare, aceste regiuni speciale din austenită sunt transformate în active, capabile să crească nuclee de martensite În apropierea punctului Mn, doar acele regiuni de austenită sunt realizate sub formă de centre de transformare, în care munca de formare a nucleelor de martensită este minimă Când astfel de zone sunt epuizate, transformarea se oprește Pentru a-l restabili, este necesară scăderea temperaturii pentru a crește diferența dintre energiile Gibbs ale austenitei și martensitei Amortizarea transformării martensitice în timpul expunerii izoterme este facilitată și de descompunerea progresivă a bobului de austenită în compartimente din ce în ce mai mici (vezi Fig ) Odată cu o reducere a dimensiunii unor astfel de compartimente, dimensiunea noilor cristale de martensită scade și, prin urmare, fracțiunea de volum a martensitei rezultate pentru fiecare dintre nucleele sale devine mai mică Stabilizarea termică a austenitei Sub stabilizarea termică a fazei inițiale înțelegem dificultatea transformării acesteia în martensită ca urmare a expunerii termice Stabilizarea termică a austenitei, care se numește de obicei simplu stabilizare, se observă atunci când răcirea aliajului de fier este oprită temporar în intervalul martensitic de transformare atermică Dacă răcirea este întreruptă la o temperatură n T Histerezisul temperaturii Ѳ = ГП-М'у (vezi Fig ) servește adesea drept rație Gradul de stabilizare a austenitei depinde de temperatura de întrerupere a răcirii Tp și de menținerea la această temperatură Dacă, după întreruperea răcirii, aliajul a fost încălzit la o anumită temperatură Tc>Gіb, atunci gradul de stabilizare Ѳ depinde de Tc și de timpul de menținere la această temperatură Cu o scădere a Tp, adică cu o creștere a cantității de martensită prezentă în timpul expunerii stabilizatoare, gradul de stabilizare crește Mai dificilă este influența timpului de expunere Pe măsură ce timpul de menținere la temperatura Tn sau Tc crește, gradul de stabilizare poate crește continuu (curbele și d din Fig ) La temperaturi suficient de ridicate, o creștere a timpului de menținere duce mai întâi la o creștere și apoi la o scădere a gradului de stabilizare Cu cât temperatura TQ este mai mare, cu atât se atinge mai repede t maximul Pe oțel cu , % C și % Ni, s-a constatat că valoarea lui Ѳ a scăzut odată cu creșterea timpului de menținere la temperatura Tc după trecerea prin maxim și a devenit negativă Aceasta înseamnă că expunerile lungi Răcirea după întreruperea răcirii nu a dus la stabilizare (M'c MT) Stabilizarea termică a austenitei este un proces complex Este foarte posibil ca în cazuri diferite, de exemplu, în diferite intervale de temperatură, să funcționeze diferite mecanisme de stabilizare Relaxarea tensiunilor elastice în matricea austenitică din jurul plăcilor martensitice poate aduce o anumită contribuție la stabilizarea termică la temperaturi sub punctul Mn Aceste tensiuni, după cum sa menționat deja, provoacă un efect autocatalitic, care este caracteristic tuturor transformărilor martensitice Scăderea tensiunilor elastice din jurul cristalelor martensitice explică bine creșterea gradului de stabilizare odată cu creșterea timpului de expunere, dar nu poate explica scăderea δ la expuneri lungi Pentru a înțelege natura stabilizării austenitei, este foarte important ca stabilizarea termică să fie observată numai în acele aliaje pe bază de fier care conțin, chiar și în cantitate relativ mică, elemente interstițiale: carbon și azot Prin urmare, aproape toate ipotezele moderne ale mecanismului de stabilizare termică a austenitei provin din asumarea rolului decisiv al segregării atomilor de carbon sau de azot Atomii elementului interstițial în timpul expunerii stabilizatoare se pot separa în site-uri potențiale de nucleare în austenită, împiedicând aceste locuri să devină nuclee de martensită Ele se pot separa la interfața dintre matrice și nucleu, împiedicând creșterea acestuia O ipoteză foarte convingătoare leagă stabilizarea termică cu îmbătrânirea deformarii - formarea de segregări din atomii interstițiali la dislocații în austenită Deoarece formarea unui cristal martensitic determină deformarea plastică a matricei austenitice, întărirea acestuia în timpul îmbătrânirii la deformare împiedică transformarea martensitică Dezvoltarea îmbătrânirii la deformare a austenitei cu creșterea timpului de menținere la temperatura Tc explică creșterea t Scăderea efectului de stabilizare cu o creștere suplimentară a timpului de menținere poate fi explicată cu ușurință prin supraîmbătrânire (vezi § ), care este asociată cu o scădere a limitei de curgere a austenitei Obținerea valorilor negative ale lui Ѳ poate fi asociată cu îmbătrânirea mult avansată, care, în primul rând, În primul rând, slăbește puternic austenita și, în al doilea rând, poate duce la epuizarea de carbon a austenitei în apropierea precipitatelor de carbură Astfel de regiuni epuizate de carbon au o temperatură AfH ridicată Odată cu creșterea temperaturii Tc, îmbătrânirea prin deformare se accelerează și, în consecință, atingerea unui maxim de t se accelerează La temperatura camerei și la temperaturi mai ridicate, pot funcționa ambele mecanisme de stabilizare: formarea segregărilor de carbon și relaxarea stresului § Influența deformării asupra transformării martensitei Martensita de stres și martensita de deformare Deformarea fazei inițiale are un efect complex asupra transformării martensitice Deformarea deasupra punctului Mie determină o transformare martensitică în intervalul dintre temperatura Mie și o anumită temperatură LGD, care este undeva sub punctul To, uneori foarte aproape de acesta În mod similar, deformarea martensitei determină o transformare martensitică inversă în regiunea temperaturilor peste punctul An până la o anumită temperatură Ad (vezi Fig ) Transformarea martensitică deasupra AfH este cauzată atât de deformarea elastică, cât și de cea plastică (Fig ) Deasupra punctului Mie, stimulul termodinamic pentru transformarea DbOb nu poate provoca transformarea Deasupra AfH, într-un anumit interval de AfH, tensiunile elastice favorizează nuclearea cristalelor de martensită în aceleași regiuni din faza inițială, unde apar sub Mn fără participarea acestor tensiuni Energia de stres din sarcina aplicată este, parcă, adăugată stimulului termodinamic pentru transformarea Dbob, iar transformarea martensitică devine posibilă la grade mai mici de suprarăcire în raport cu To, adică la temperaturi mai ridicate Cu cât temperatura este îndepărtată mai mult de la Mn (spre To), cu atât mai puțin ÂGO și, în consecință, cu atât trebuie să fie mai mare solicitarea de deformare elastică capabilă să inducă transformarea martensitică (vezi secțiunea ab din Fig ) Pe măsură ce temperatura de deformare crește, se ajunge la un punct în care solicitarea specificată devine egală cu limita de curgere Peste temperatură, deformarea plastică determină un mecanism diferit de stimulare a transformării martensitei, și anume formarea de noi locuri de nucleare a martensitei sub acțiunea deformării Acest lucru este de înțeles, având în vedere că nucleele de martensită pot fie anumite grupări de luxaţii întinse Cu cât temperatura este mai mare și, în mod corespunzător, cu cât AbG este mai scăzut, cu atât mai mare trebuie să fie deformația capabilă să inducă transformarea martensitică (vezi secțiunea bc din Fig ) Peste temperatura Mg, nicio deformare plastică nu poate transforma austenita în martensită la deformare Orez la Mn Md Temperatura Tensiunile provoaca transformarea artenzitica a deformarii elastice (sectiune in intervalul L n - AfJJ n in timpul deformarii plastice (sectiunea bc) in interval (schema) dar Olson și Cohen) În aliajele de fier cu o energie de defect de stivuire relativ mare în austenită, în timpul deformării plastice, martensita se formează conform schemei a; în aliajele cu o energie de defect de stivuire scăzută, conform schemei y-e-e->a (pentru e-martensite, vezi § ) În legătură cu cele de mai sus, ar trebui să distingem: ) martensita de răcire, care se formează fara impactul deformarii elastice sau plastice, doar ca urmare a scaderii temperaturii sub punctul L H; ) martensita asistată de stres, formată sub acţiunea tensiunilor de la o sarcină aplicată (deformare elastică); ) martensita de deformare plastică, abreviată jder- site de deformare (martensită indusă de deformare), formate ca urmare a deformării plastice a fazei inițiale Martensita de stres este nucleată în aceleași locuri ale fazei inițiale ca și martensita de răcire; stresurile nu contribuie decât la originea sa în aceste locuri Deformarea martensita se nucleează în zonele pregătite prin deformare plastică La temperaturi peste AfH, martensita de stres se poate forma numai în intervalul A H-Mt Peste temperatura Aft, în intervalul Aft-A g, se poate forma doar martensita de deformare Atât martensita de stres, cât și martensita de tulpină pot apărea atât în intervalele de mai sus, cât și la temperaturi mai scăzute Pe- \ De exemplu, formarea acestor două tipuri de martensită în intervalul Mi-M a fost stabilită experimental atunci când o sarcină aplicată provoacă deformarea plastică a fazei inițiale Sub acțiunea tensiunilor de la sarcină, la- ' plasat la temperaturi sub M& stress martensite se formează în plus față de răcire martensite Autocataliticitatea, care este caracteristică oricărei transformări martensitice (vezi § ), este în esență rezultatul efectului inițiator al stresului Numai în acest caz apar tensiuni în faza inițială odată cu apariția fiecărui nou cristal de martensită Efectul formării martensitei sub acțiunea deformării a găsit o varietate de aplicații practice Rezistența ridicată la cavitație a oțelurilor cu austenită instabilă mecanic (de exemplu, oțel Kh G , punctul IN = - ° C) se explică prin formarea martensitei sub acțiunea microșocurilor hidraulice în stratul de suprafață al produsului, al cărui miez rămâne austenitic În anii a apărut o nouă clasă de oțeluri de înaltă rezistență - așa-numitele oțeluri triple sau oțeluri PNP Aceste oțeluri, aliate cu crom, nichel, molibden, mangan și alte elemente, au puncte Mn și Mg sub temperatura camerei În stare austenitică la - °C, oțelurile de deplasare sunt nituite pentru a crește rezistența În acest caz, carburile precipită pe dislocații, austenita se epuizează în carbon, iar punctul Mg crește la o temperatură peste temperatura camerei Acest oțel are o combinație valoroasă de rezistență crescută (datorită întăririi prin muncă și îmbătrânirii prin deformare a austenitei) și ductilitate foarte mare Când, în timpul tensiunii la temperatura camerei a unei probe discontinue, începe localizarea deformării, atunci sub acțiunea sa se formează martensita, care întărește proba în acest loc, iar deformarea se propagă la secțiunile învecinate de austenită Astfel, formarea martensitei sub acțiunea deformării plastice împiedică dezvoltarea localizării deformării (formarea unui gât), ceea ce asigură o alungire relativă ridicată (până la - %) Dezavantajul oțelurilor de deplasare este dificultatea de a obține reduceri mari la temperaturi relativ scăzute, când rezistența la deformare este mare și este nevoie de echipamente puternice Efect de memorie a formei și super elasticitate Interesul pentru regularitățile influenței deformării asupra transformării martensitice a crescut în anii în legătură cu utilizarea industrială a efectului de memorie a formei și a superelasticității TIR - transform-induced plasticity (în engleză - Transformatori Induceri Plasticity, sau prescurtat ca TRIP) Efectul de memorie a formei (SME) se manifestă prin faptul că, după ce a dat probei o anumită formă la o temperatură ridicată, i se dă o nouă formă la o temperatură mai scăzută, iar după încălzire, forma inițială a probei este restabilită EZF se manifestă în exterior foarte neobișnuit și spectaculos De exemplu, dacă un fir, răsucit la o temperatură ridicată într-o spirală bizară, este îndreptat la temperatura camerei, atunci în timpul încălzirii ulterioare, firul însuși se răsucește într-o spirală de exact aceeași formă ca cea originală Superelasticitatea se manifestă prin faptul că proba suferă deformații reversibile, care sunt cu - ordine de mărime ( ) mai mari decât deformarea materialelor metalice până la limita elastică convențională Aliajul metalic superelastic se comportă ca cauciucul EZF și superelasticitatea sunt asociate cu același fenomen - reversibilitatea macrodeformării probei datorită mișcării limitelor de alunecare dintre cristale în timpul transformării prin forfecare Termenul "alunecare" în raport cu granița este folosit în același sens ca și pentru dislocare În timpul mișcării de alunecare, atomii sunt deplasați față de vecinii lor la distanțe mai mici decât distanța interatomică, nu există un flux de locuri libere și alte defecte punctuale, iar energia de activare este mult mai mică decât energia de activare a autodifuziei În aliaje diferite, și chiar în același aliaj în condiții diferite, pot funcționa diferite mecanisme de recuperare a formei Dintre acestea, pentru uz industrial, cele mai importante sunt cele asociate cu transformarea martensitică inversă după deformare S-a remarcat deja mai devreme că transformarea martensitică este însoțită în mod necesar de o modificare a formei volumului transformat și că, în cazul martensitei termoelastice, în timpul transformării inverse, limitele interfaciale parcurg trasee opuse celor pe care le-au parcurs în timpul transformării transformarea directă Pentru aliajele cu EZF, următoarele două efecte de deformare sunt cele mai importante În primul rând, sub acțiunea unei deformări peste L K, cristalele de martensită cu o orientare preferențială sunt nucleate sau, cristalele formate anterior cu această orientare cresc în detrimentul fazei inițiale În al doilea rând, dacă deformarea este efectuată la sfârșitul transformării directe (sub IR), cristalele martensitice orientate favorabil cresc în detrimentul cristalelor orientate mai puțin favorabil Favorabilă este o astfel de orientare, în implementarea căreia modificarea formei regiunilor transformate corespunde macroschimbării formei probei, specificată de sarcina aplicată Orez Schemă care ilustrează manifestarea superelasticității Supr n e^țjp" deformarea elastică a austenitei și respectiv martensitei; Esu - deformare superelastică Orez Modificarea cantității de martensită termoelastică în timpul răcirii și încălzirii La încălzire după deformare, transformarea martensitică inversă duce la dispariția cristalelor de martensită care au crescut în timpul deformării, iar dacă limitele interfeței au rămas coerente (sau semi-coerente), adică aluneau, atunci forma originală a probei este restabilită Acest lucru nu este în niciun caz caracteristic tuturor aliajelor De exemplu, în aliajele Fe-Ni (vezi Fig ), limitele interfazei se deplasează ireversibil și nu există nici un efect de memorie a formei Pe fig prezintă o creștere a cantității de martensită termoelastică la răcire și o scădere a cantității sale la încălzirea ulterioară Dacă probei i se aplică o sarcină în intervalul de temperatură IR ei fac asta (vezi Fig de mai jos), apoi compozitia austenitei la o o o i o i/f temperatură și nivel de temperare Orez Dependența durității de compoziția aliajelor binare Fe-C după călirea lor de la temperaturile regiunii austenitice (Litvinchuk, Keyser și Baker) duritatea în toate oțelurile hipereutectoide va fi aproape aceeași Capacitatea oțelului de a crește duritatea în timpul călirii se numește călire temperat- Duritatea este caracterizată de duritatea maximă care se poate obține prin călirea unui oțel dat pe suprafața produsului În timpul transformării martensitice a austenitei, se formează o soluție suprasaturată de carbon în a-fier și cu cât este mai suprasaturată, cu atât austenita conține mai mult carbon Interesant este că odată cu creșterea conținutului de carbon în martensită, forțele interatomice nu numai că nu cresc, ci, dimpotrivă, chiar slăbesc oarecum Acest lucru se datorează unei creșteri a distanțelor dintre atomii de fier sub acțiunea atomilor de carbon interstițiali Cu toate acestea, carbonul crește duritatea martensitei Acest lucru se explică în primul rând prin faptul că atomii de carbon încorporați în rețeaua a-fierului împiedică alunecarea dislocațiilor în martensită (așa-numitul mecanism de întărire a soluției solide) În perioada de călire sau în timpul îmbătrânirii oțelului după călire, atomii de carbon din cristalele de martensită formează atmosfere pe dislocații și le fixează În oțeluri cu tine punctul înalt Mn, de exemplu, în materialele carbonice care conțin mai puțin de , % C (Mn> ° C, vezi Fig ), în perioada de răcire de stingere în intervalul martensitic se creează condițiile cele mai favorabile pentru descompunerea parțială de martensite cu eliberare de particule dispersate de carburi, adică auto-lașire (vezi § ) În plus, în orice oțel, la viteze obișnuite de călire, carbonul are timp să formeze segregări pe defectele rețelei de austenită în timpul perioadei de răcire a oțelului deasupra punctului Mn Segregările de carbon din austenită sunt moștenite de martensită și, deoarece este deja suprasaturată cu carbon, aceste segregări devin locuri pentru nuclearea particulelor de carbură Acest lucru este de acord cu faptul că, la viteze de răcire foarte mari, duritatea cristalelor de martensită se dovedește a fi de aproape o ori și jumătate mai mică decât după întărirea obișnuită Datorită acțiunii mecanismelor de întărire de mai sus, carbonul are un efect de întărire atât de puternic asupra martensitei încât duritatea oțelului călit practic nu depinde de conținutul de elemente de aliere dizolvate în martensită prin metoda de substituție, ci este determinată numai de concentrația de carbon Rezumând, putem concluziona că întărirea puternică a oțelurilor în timpul călirii pentru martensite se datorează formării unei soluții α suprasaturate cu carbon, apariției unui număr mare de straturi gemene și creșterii densității de dislocare în timpul transformării martensitice, formarea atmosferelor din atomi de carbon pe dislocații și eliberarea particulelor dispersate din carbura de soluție α Contribuția fiecăruia dintre acești factori la întărirea generală în timpul călirii nu a fost stabilită în final Începătorii în studiul tratamentului termic consideră adesea călirea puternică în timpul călirii oțelurilor ca un fenomen excepțional prin efectul său, în ceea ce privește creșterea durității Să ne întoarcem la fapte Duritatea oțelului eutectoid în stare recoaptă este HB , iar în stare călit HB Prin urmare, călirea îi crește duritatea de , ori Întărirea metalelor și aliajelor se realizează și în alte moduri Cu deformarea plastică la rece, duritatea poate fi dublată sau chiar triplată cu ușurință Prin creșterea concentrației soluției solide în timpul alierei metalelor, în special a soluției interstițiale, este posibilă creșterea durității de câteva ori De exemplu, duritatea unei soluții de titan cu , % O este de trei ori mai mare decât duritatea titanului pur (atomii de oxigen sunt încorporați în rețeaua a-titan) întărire puternică Reducerea se realizează în timpul călirii prin precipitare a aliajelor îmbătrânite De exemplu, îmbătrânirea bronzului de beriliu la °C are ca rezultat o creștere de patru ori a durității ( ) în comparație cu starea întărită În comparație cu exemplele date, efectul călirii în timpul călirii oțelurilor nu arată ca ceva remarcabil, mai ales dacă luăm în considerare acțiunea simultană a mai multor mecanisme de călire În aliajele altor sisteme (nu pe bază de fier), întărirea în timpul călirii martensitei poate fi cauzată de aceleași mecanisme ca și în călirea oțelurilor și aliajelor de fier fără carbon Cel mai comun mecanism este întărirea fază, care este inerentă tuturor transformărilor martensitice din metale și aliaje și constă într-o creștere a densității defectelor rețelei cristaline Modificarea plasticității în timpul întăririi Întărirea oțelurilor carbon duce la o scădere bruscă a tuturor indicatorilor de plasticitate Alungirea și contracția relativă a oțelurilor întărite cu conținut ridicat de carbon sunt egale cu zero Pe vremea când se credea că transformarea martensitică are loc numai în oțeluri, se sublinia în mod obișnuit că martensita era dură, dar fragilă Când a fost descoperită transformarea martensitică în aliaje de fier fără carbon și aliaje de metale neferoase, s-a dovedit că fragilitatea nu este o proprietate generală, o putem atribui oricărei martensite S-a stabilit acum că rezistența scăzută la rupere fragilă a martensitei din aliajele de fier este asociată cu prezența c la rețeaua elementelor interstițiale - carbon și azot Principalul motiv pentru fragilizarea ascuțită în timpul călirii oțelurilor carbon este mobilitatea scăzută a dislocațiilor în martensite care conține carbon Acest lucru este cauzat, în primul rând, de rezistența crescută a rețelei soluției interstițiale la alunecarea dislocațiilor și, în al doilea rând, de fixarea dislocațiilor de către atmosfere de atomi de carbon Datorită mobilității reduse a luxațiilor, relaxarea tensiunii nu are loc la vârful unei fisuri fragile din cauza deformării microplastice, ceea ce explică rezistența scăzută a martensitei la propagarea fisurilor ' - Nuclearea fisurilor fragile este favorizată de concentrarea locală a microtensiunilor în apropierea acumulărilor de luxații în martensită Prin urmare, martensita este carbonoasă; oțelurile au o rezistență redusă la nucleare, în special rezistență scăzută la dezvoltarea fragilității cauciucuri În oțelurile cu conținut ridicat de carbon, microfisurile pot fi observate imediat după călire, chiar înainte de aplicarea unei sarcini externe Imaginea se schimbă dramatic dacă carbonul este îndepărtat din compoziție va aliaj Așa-numitele oțeluri maraging, care sunt aliaje fără carbon de fier cu nichel, cobalt, molibden și titan, după călire pentru martensită, se caracterizează prin ductilitate ridicată ( = - %, f = -e- % ) Aceste aliaje în stare întărită pot fi prelucrate sub presiune la temperatura camerei cu reduceri mari, în timp ce oțelul călit cu conținut ridicat de carbon, din cauza fragilității, nu poate fi deloc prelucrat sub presiune la temperatura camerei Ductilitatea ridicată a aliajelor de fier fără carbon după călire pentru martensită se explică prin următoarele În martensita oțelurilor maraging întărite care nu conțin mai mult de , % C, există dislocații libere Nichelul și cobaltul, conținute în cantități mari în aceste oțeluri (de exemplu, oțel cu % Ni și % Co), măresc mobilitatea dislocațiilor în martensită, deoarece reduc rezistența rețelei de martensită la alunecarea de dislocare și reduc gradul de dislocare de fixare a dislocațiilor de către atomi de impurități de carbon și azot Mobilitatea mare a luxațiilor în martensita de fier-nichel asigură ameliorarea tensiunii la vârful fisurii, crescând rezistența la fractura fragilă Dacă ignorăm problema fragilității soluțiilor solide cu o d c zăbrele care conțin elemente interstițiale, trebuie remarcat faptul că metalele și aliajele stinse cu martensită în general pot avea o ductilitate destul de mare, deși după transformarea martensitică datorită densității crescute a defectelor rețelei, ductilitatea ar trebui să fie mai mică decât după transformarea polimorfă cu rearanjare dezordonată a rețelei zăbrele § Transformare bainitică t Structura bainite În oțelurile carbon de sub curba curbei C, în intervalul de aproximativ - °C, are loc o transformare bainitică Se mai numește și transformare intermediară - intermediară între perlitic și martensitic Cinetica acestei transformări și structurile rezultate au caracteristici ale cineticii și structurilor observate în timpul transformărilor pearlite de difuzie și martensitice nedifuzie Ca urmare a transformării bainitei, se formează un amestec de fază a (ferită) și carbură, care se numește bainită Carbura în bainită nu are structura lamelară caracteristică perlitei Particulele de carbură din bainită sunt foarte dispersate, ele pot fi detectate doar la microscop electronic Există bainită superioară și inferioară, care se formează, respectiv, în părțile superioare și inferioare ale intervalului de temperatură intermediară (limita condiționată dintre ele este de ° C) Bainitul superior are o structură pinnată, în timp ce bainitul inferior are o structură aciculară, asemănătoare martensitei Bainitul inferior poate fi greu de distins de martensita temperată după tipul de microstructură Analiza microscopică electronică a arătat că substructura fazei α a bainitei superioare este similară cu substructura martensitei șipci a oțelurilor cu conținut scăzut de carbon, iar structura fazei α a bainitei inferioare este mai apropiată de structura martensita de oteluri cu un continut mai mare de carbon În bainita superioară, faza α constă din șipci de - µm lățime și mai puțin de µm grosime, în timp ce particulele de carbură sunt situate între șipci sau/și de-a lungul limitelor și în interiorul șipcilor În consecință, în bainita superioară, carbura precipită predominant din austenită În bainita inferioară, particulele de carbură sunt situate în interiorul plăcilor fazei a, adică carbura se formează în timpul descompunerii sale În interiorul fazei α, atât în bainita superioară cât și în cea inferioară, densitatea de dislocare este crescută Produsele transformării izoterme a austenitei suprarăcite în intervalul de temperatură intermediară sunt apropiate ca proprietăți fizice, compoziție și structură de fază de produsele de revenire a martensitei din oțel călit dacă temperaturile de transformare bainitică și de revenire sunt aceleași Faza de ferită în bainită este o soluție suprasaturată de carbon în a-fier Faza de carbură în bainita superioară este cementită, iar în bainita inferioară este e-carbură, care este înlocuită cu cementită cu timpul de expunere crescut (ca la revenirea oțelului) Carburele speciale din oțelurile aliate, care se formează în intervalul perlit, nu apar în timpul transformării bainitice Conținutul de elemente de aliere în Prin urmare, studiul § ar trebui returnat după studiul cap HP G e-carbura si cementita de bainita este aceeasi ca in austenita originala Iată o analogie completă cu revenirea oțelurilor aliate (a se vedea § , paragraful ) În consecință, elementele de aliere nu sunt redistribuite în timpul transformării bainitice În oțelurile aliate cu siliciu, carbura poate să nu se formeze deloc, iar bainita constă dintr-o fază a și austenită reziduală Cinetica transformării beyitei În intervalul de temperatură al bainitei, precum și în cel perlitic, austenita suprarăcită începe să se descompună după o anumită perioadă de incubație Pentru oțelurile aliate cu elemente formatoare de carburi (Cr, W, Mo etc ), sub curbele C de descompunere a perlitei se află curbele C ale începutului și sfârșitului transformării beyitei (Fig ) Zone Orez Diagrame de descompunere izotermă a oțelurilor aliate austenite cu curbe C separate ale transformărilor perlitei și beyitei (Roze și Peter): a - oţel cu , % C, , % Cr, , % Mn n , % V: - începutul formării feritei; -începutul formării perlitului; - sfârşitul formării perlitului; -începutul formării bainitei; - sfârşitul formării beinntului; b - oţel cu , % C şi , % Cr: - începutul formării perlitei; - sfârşitul formării perlitului; , începutul formării beyiitei; - sfârşitul formării beyiitei transformările de perlită și beyit din aceste oțeluri se pot suprapune parțial De exemplu, în fig a, se arată că la °C, după s, începe o transformare bainitică care, după aproximativ min de la începerea expunerii izoterme, trece în perlit În oțelurile înalt aliate, curbele C ale transformării perlitei și beyitei pot fi separate printr-un interval de temperatură de stabilitate ridicată a austenitei suprarăcite, în care descompunerea perlitei nu are loc timp de multe ore, iar suprarăcirea nu este încă suficient de mare pentru transformarea beyitei (Fig , b) Temperatura maximă pe curba C a începutului transformării beyite este notă cu punctul Bn (sau Bs) Cinetica transformării bainitei este similară cu cinetica transformării perlitei nu numai prin prezența unei perioade de incubație, ci și prin natura creșterii volumului în timpul deținerii izoterme: la început, proporția volumului de austenită convertit crește cu accelerare, iar apoi cu decelerare (vezi curba cinetică din Fig ) În același timp, la multe oțeluri aliate, transformarea bainitică are trăsătura cea mai caracteristică transformării martensitice - nu ajunge la dispariția completă a austenitei Fiecare punct de pe curba C de la capătul transformării bainitice (de exemplu, curba din Fig , b) corespunde unei anumite (și diferite) cantități de austenită reziduală Odată cu îndepărtarea temperaturii de transformare din punctul Bn, cantitatea de bainită crește (de la zero la temperatura Bk), iar cantitatea de austenită reziduală scade (iată o analogie cu o scădere a cantității de austenită reziduală cu o scădere) în temperatura de transformare martensitică, vezi § ) În majoritatea oțelurilor, transformarea bainitică crește semnificativ conținutul de carbon (și perioada de rețea) în austenită La unele oțeluri, cu o creștere a expunerii izoterme, concentrația de carbon în austenită începe să scadă, iar la oțelurile cu conținut ridicat de carbon, aceasta scade încă de la începutul transformării bainitei, care este asociată cu eliberarea de carbură din austenită Austenita, care a rămas netransformată în intervalul bainit, se transformă parțial în martensită când oțelul este răcit la temperatura camerei, iar punctul L H se dovedește a fi mai mic decât cel al aceluiași oțel când se formează martensita din austenita inițială Austenita după transformarea bainitei nu este uniformă în conținutul de carbon, iar martensita se formează în zonele îmbogățite în carbon Transformarea bainitică, ca și cea perlita, poate avea loc nu numai cu menținere izotermă, ci și cu răcire continuă (vezi mai jos în Fig intersecția curbei de răcire cu curba începutului transformării bainitei din diagrama termocinetică) ) Dimensiunea boabelor de austenită nu are practic niciun efect asupra cineticii transformării bainitice La otelurile carbon transformarea bainitica nu este separata de cea perlitica De exemplu, perlita și bainita se formează în oțelul eutectoid în intervalul de temperatură - - °C La temperaturi mai ridicate, produsul de transformare perlita domină în structură, iar zonele mici de bainită superioară sunt greu de detectat La temperaturi mai scăzute, bainita domină în structură Experimentele atent concepute au arătat că începutul descompunerii austenitei în timpul transformărilor perlitice și bainitice în oțelurile carbon se caracterizează prin curbe C separate, dar întrucât perioadele de incubație pentru aceste transformări la aceeași temperatură sunt foarte apropiate, descompunerea austenitei în oțelurile carbon sunt descrise printr-o singură curbă C (vezi fig ) > Mecanismul de transformare bainitică Transformarea bainitei include următoarele procese principale: y->a-rearanjarea rețelei, redistribuirea carbonului, precipitarea carburilor Mecanismul transformării bainitei este încă discutabil Următoarele întrebări importante sunt discutabile: ) în ce secvență au loc procesele de rearanjare, redistribuire a carbonului și precipitare a carburilor; ) care este mecanismul de formare a feritei; ) din care fază (austenită sau ferită) precipită carbura Majoritatea cercetătorilor consideră că în întregul interval de temperatură al transformării bainitice, ferita se formează din austenită conform mecanismului martensitic Următoarele fapte vorbesc în favoarea acestei idei: formarea unui relief pe o suprafață plană lustruită a probei (nu apare niciun relief în timpul transformării perlitei), prezența austenitei reziduale în oțelurile aliate după terminarea transformării bainitei (transformarea perlitică atinge întotdeauna dispariția austenitei), asemănarea microstructurilor bainitei inferioare și martensitei temperate, asemănarea cristalografiei feritei în bainită și martensitei, asemănarea substructurilor bainitei superioare și martensitei cu emisii scăzute de carbon Mecanismul transformării bainitice, particularitatea cineticii sale și apropierea atât de transformări perlite cât și martensitice pot fi explicate după cum urmează Transformarea bainitică are loc la temperaturi sub - °C, adică sub pragul de recristalizare a fierului Aceasta înseamnă că, în domeniul bainitic, mișcarea de difuzie a atomilor componentului principal, fierul, este aproape complet suprimată Prin urmare, formarea feritei prin intermediul unei rearanjamente y->a dezordonate devine imposibilă, adică descompunerea perlitei este suprimată Dar peste - °C, difuzia carbonului este încă destul de activă, ceea ce face posibilă precipitarea carburii din austenită și ferită Există dovezi că în timpul perioadei de incubație în austenita inițială, carbonul este redistribuit ne-/ transformare bainitică roșie Regiunile austenite cu o concentrație scăzută de carbon suferă o transformare y->-a-martensitică Cristalele fazei a se formează în intervalul de temperatură intermediar prin creștere coerentă cu o legătură elastică cu faza y inițială, adică exact așa cum cresc plăcile de martensită în timpul transformării sub punctul de martensită L H Dar, spre deosebire de transformarea pur martensitică, care se caracterizează prin formarea "instantanee" a lamelelor de martensită, în timpul transformării bainitice lamelele în fază α cresc relativ lent Acest lucru se explică prin faptul că, în intervalul de temperatură intermediară, faza α se poate forma numai din faza y sărăcită în carbon și, în consecință, rata de creștere a cristalelor în faza α este controlată de viteza de difuzie îndepărtarea atomilor de carbon Când acești atomi sunt îndepărtați, punctul L H din austenită crește direct la interfața cu faza a, iar rearanjarea martensitică y->a are loc la o temperatură care este mai mare decât punctul Mn caracteristic acestui oțel În momentul transformării martensitice, concentrația de carbon nu se modifică, ci se modifică doar rețeaua și se formează o soluție a suprasaturată Prin urmare, imediat după transformarea y->a, începe separarea carburii (cementită sau e-carbură) de soluția a, adică, de fapt, are loc revenirea (vezi § ) În zonele de austenită, care au fost îmbogățite în carbon înainte de transformarea y->-a, carbura poate precipita Elementele de aliere dizolvate dupa metoda substitutiei nu au timp sa fie redistribuite in timpul transformarii bainitice, iar continutul lor in ferita si austenita este acelasi Diferența dintre structura bainitei superioare și inferioare este atribuită mobilității diferite a carbonului în părțile superioare și inferioare ale intervalului de temperatură al transformării bainitei La temperaturi ridicate ale transformării beyitei, faza a conține puțin carbon, care are timp să fie îndepărtat în austenită de la limita a/y în avans, iar carbura precipită direct din austenită între plăcile fazei a-superioare se formează bainita La temperaturi scăzute de transformare, datorită mobilității mai scăzute a carbonului, faza a este suprasaturată cu acesta, iar particulele de carbură precipită în interiorul plăcilor a - se formează bainita inferioară Termenul de "transformare bainite", propus inițial în studiul transformărilor izoterme în lyakh, a fost extins ulterior la unele aliaje neferoase: ( -alamă, bronzuri de aluminiu și staniu, aliaje de titan etc În alamă, faza a poate precipita din faza p la răcire (vezi Fig ) La suprarăciri mici, faza a este eliberată de calea obișnuită de difuzie La suprarăciri mari, de exemplu, sub °C într-un aliaj cu % Zn, faza a se formează sub formă de plăci subțiri, dând un relief pe suprafața lustruită a probei Plăcile cu fază α constau din rânduri regulate de defecte de stivuire, cum ar fi martensita, care se formează în p-alama la temperaturi sub °C Raportul de orientare al rețelelor fazelor a și p este similar cu raportul de orientare din alama care a suferit o transformare martensitică În același timp, separarea plăcilor din faza a luată în considerare diferă calitativ de transformarea pur martensitică prin faptul că are loc o redistribuire prin difuzie a zincului: faza a conține mai puțin zinc decât faza p inițială Aceste caracteristici au făcut posibilă atribuirea transformărilor bainitice formarea unei faze a lamelare în alama p suprarăcită În timpul transformării bainitice în p-alama, are loc mai întâi rearanjarea martensitică fără difuzie a rețelei p->a, iar apoi redistribuirea prin difuzie a componentelor între fazele a și p urmează granița a/p care avansează lent Transformarea bainitică în alamă, ca și în oțel, se dezvoltă în intervalul de temperatură în care mobilitatea atomilor componentului principal (cuprul) este deja foarte scăzută, iar în celălalt (zinc) este încă suficient să se efectueze îndepărtarea acestuia din interfaţa de avansare a fazei martensitice Proprietăţile mecanice ale oţelului cu structură bainită Bainitul este mai puternic decât perlitul, iar proprietățile sale de rezistență cresc odată cu scăderea temperaturii transformării izoterme (Fig ) Rezistența crescută a bainitei se datorează dimensiunii mici a cristalelor de ferită, precipitatelor de carbură dispersate, densității crescute a dislocațiilor fixate de atomi de carbon și distorsiunii rețelei de ferită din cauza suprasaturației sale cu carbon și elemente de aliere Limita de curgere a bainitei este legată de mărimea cristalelor de ferită prin relația Hall-Petch ( ), deoarece limitele cristalelor α servesc ca bariere eficiente pentru luxaţii Odată cu scăderea temperaturii de transformare izotermă în domeniul bainitic, datorită eliminării mai lente a atomilor de carbon de la interfața a/u în austenită, cristalele de ferită devin mai mici, iar acesta este unul dintre principalele motive pentru creșterea proprietăților de rezistență de bainite Particulele de carbură din interiorul fazei a încetinesc mișcarea dislocațiilor cu atât mai eficient, cu atât sunt mai multe pe unitatea de volum și cu atât sunt distribuite mai uniform ÎN În bainita superioară, particulele de carbură sunt situate în principal de-a lungul limitelor cristalelor de ferită și, prin urmare, nu aduc o contribuție semnificativă la întărire Odată cu scăderea temperaturii de transformare, dispersia carburilor crește și acestea sunt localizate în principal în interiorul feritei, crescând rezistența bainitei Ferita din bainită are o densitate de dislocare mai mare decât ferita în exces din oțelul hipoeutectoid Dislocațiile în ferită bainitică sunt fixate de atmosfere Cottrell din Temperatura de transformare^ Orez Dependența proprietăților mecanice ale oțelului eutectoid de temperatura de transformare a austenitei (Genzamer) atomi de carbon și aduc o contribuție semnificativă la întărire Mecanismul solid-soluție de întărire prin elemente dizolvate prin metoda substituției pare să mărească ușor întărirea bainitei Pe fig se arată că plasticitatea scade în timpul tranziției de la regiunea perlită la regiunea bainită, iar apoi crește din nou odată cu scăderea temperaturii Scăderea plasticității se datorează faptului că structura bainitei superioare este relativ grosieră Particulele de carbură situate de-a lungul limitelor cristalelor feritice reduc ductilitatea bainitei În bainita inferioară, particulele de carbură se află în faza a și, prin urmare, plasticitatea acesteia este mai mare kaya Oțelurile cu o structură de bainită mai scăzută, de regulă, au o duritate mai mare decât după călire pentru martensită și revenire pentru duritate și rezistență egale Tenacitatea este deosebit de mare la oțelurile aliate cu siliciu, în care bainita constă dintr-o fază a și austenită îmbogățită în carbon, și nu există fază de carbură Întărirea bainitică se bazează pe obținerea unei structuri bainitice (vezi § ) În plus, în așa-numita bainită- La unele oteluri, structura bainitica se formeaza la racirea in aer de la temperatura de laminare la cald sau in timpul tratamentului termic simplu cu incalzire la starea austenitica si racire in aer trebuie sa fie lenta astfel incat sa nu se separe in timpul racirii continue pana la beyit începe transformarea Aceste cerințe sunt îndeplinite, de exemplu, de oțelul moale aliat cu , % Mo și bor § Călibilitatea oţelurilor Întărire și viteză critică de răcire La călirea pentru martensită, oțelul trebuie să fie răcit de la temperatura de călire, astfel încât austenita, fără a avea timp să se descompună într-un amestec de ferită-carbură, să fie suprarăcită sub punctul Mn Pentru aceasta, viteza de răcire a produsului trebuie să fie mai mare decât cea critică Viteza critică de răcire este viteza minimă la care austenita nu se dezintegrează încă într-un amestec de ferită-carbură În prima aproximare, viteza critică de răcire în timpul întăririi este determinată de panta tangentei la curba C a debutului descompunerii austenitei (vcr în Fig ) Cu această definiție, se obține o valoare care este de aproximativ , ori mai mare decât viteza critică adevărată Viteza reală de spawn poate fi obținută folosind diagrame termocinetice Pe fig prezintă o astfel de diagramă pentru oțel GS Intersecțiile curbelor de răcire cu liniile diagramei termocinetice arată temperaturile de la începutul și sfârșitul transformării corespunzătoare, iar numerele din apropierea curbelor arată valorile durității Brinell la sfârșitul răcirii Viteza minimă de răcire în timpul călirii oțelului GS pentru martensită trebuie să fie astfel încât transformarea bainitei (A-> B) să nu înceapă Viteza de răcire pe suprafața produsului poate fi mai critică și mai puțin în centru În acest caz, austenita din straturile de suprafață se va transforma în martensită, iar în centrul produsului suferă o transformare perlită, adică piesa nu va fi recoaptă Călibilitatea este una dintre cele mai importante caracteristici ale oțelului Călibilitatea este înțeleasă ca adâncimea de penetrare a zonei întărite Călibilitatea depinde în primul rând de viteza critică de răcire Pe fig prezintă curba de distribuţie determinarea vitezei de răcire de-a lungul diametrului unei probe cilindrice în comparație cu valoarea vitezei critice Volumul suprafeței inelare a produsului este răcit cu o viteză mai mare decât cea critică și, prin urmare, este stins pentru martensită Miezul cilindrului este răcit cu o viteză mai mică decât cea critică și, prin urmare, nu Orez Determinarea vitezei critice de întărire conform diagramei C: u sunt ratele de răcire ale centrului și suprafeței produsului; - începutul descompunerii austenitei; - sfârșitul descompunerii austenitei Orez Diagrama termocinetică pentru oțel GS care conține , % C, % Mn, , % Si (K F Starodubov GO Borkovsky, V V Parusov) întărit pe martensită Într-o parte masivă de secțiune transversală mare, după întărire, se poate observa întreaga gamă de structuri: o tranziție lină de la martensită aproape de suprafață prin troos-la-martensită, troostită și sorbită la perlit în centru Dacă centrul produsului este răcit cu o viteză mai mare decât cea critică, atunci piesa este stinsă pentru martensită complet (Fig , b) După cum se vede în fig , pentru a crește întăribilitatea unei părți dintr-o secțiune dată, este necesar fie creșterea vitezei de răcire (curba se deplasează în sus), fie scăderea vitezei critice de călire: în ambele cazuri, secțiunea transversală hașurată a zonei întărite va crește Viteza critică de răcire depinde de toți factorii care afectează viteza de descompunere a austenitei Factorii care măresc rezistența austenitei suprarăcite împotriva degradarii, adică deplasarea curbelor C spre dreapta, măresc călibilitatea (când curba C este deplasată la dreapta, tangenta la aceasta este situată la un unghi mai mic) Deoarece nuclearea unui eutectoid necesită îmbogățirea locală și epuizarea soluției y cu carbon, cu cât austenita este mai omogenă, cu atât este mai stabilă față de descompunerea eutectoidelor și cu atât este mai mare întăribilitatea Odată cu îngroșarea granulei de austenită propriu-zisă, suprafața intergranulară totală scade, pe care de preferință începe descompunerea, iar întăribilitatea crește O creștere a temperaturii de încălzire și a timpului de menținere înainte de stingere duce la o egalizare a concentrației soluției y și la creșterea granulelor de austenită, adică crește stabilitatea și eu Orez Călibilitatea cilindrului: a - călibilitatea oarbă; b - prin călibilitate; I este curba de distribuție a vitezei de răcire pe diametrul cilindrului; - viteza critică de răcire (strat umbrit întărit la martensită) stabilitatea austenitei suprarăcite Prin urmare, odată cu creșterea temperaturii de încălzire și menținerea înainte de întărire, călibilitatea oțelului crește, iar primul factor este mai eficient Compoziția chimică a austenitei afectează foarte mult întăribilitatea Odată cu creșterea concentrației de carbon în austenită, aceasta devine mai stabilă, iar rata critică de stingere scade Cea mai mică viteză critică, adică cea mai bună întărire, este deținută de oțelurile a căror compoziție este apropiată de eutectoid Critic mai mare viteza oțelurilor hipereutectoide se explică prin faptul că acestea sunt întărite nu din regiunea austenitică, ci de la temperaturi peste Li, dar sub AST (vezi Fig - de mai jos) Odată cu creșterea conținutului de carbon din oțelul hipereutectoid, concentrația acestuia în austenită la o temperatură normală de stingere (DC-ZB-^ ) K nu crește, dar cantitatea de cementită crește Particulele de cementită, fiind o sămânță pentru transformarea perlitei, reduc stabilitatea austenitei suprarăcite Prin urmare, odată cu creșterea conținutului de carbon din oțelul hipereutectoid, viteza critică de stingere crește Dacă oțelurile hipereutectoide sunt stinse de la temperaturi peste Ast (din regiunea austenită), atunci viteza critică de răcire va scădea continuu odată cu creșterea conținutului de carbon din oțel, deoarece aceasta crește concentrația de carbon în austenită Călibilitatea oțelurilor carbon și slab aliate crește semnificativ atunci când borul este introdus în ele în cantitate de miimi de procent, ceea ce și-a găsit aplicație practică I I Novikov Creșterea întăririi sub influența unor cantități foarte mici de bor se explică prin faptul că acest element este activ la suprafață în austenită Se segregă la granițele de austenită, ceea ce este dovedit experimental și îngreunează nuclearea excesului de ferită aici Se presupune, în cea mai generală formă, că borul, segregându-se la graniță, schimbă cumva structura acelor microsecțiuni ale limitei care sunt locuri potențiale pentru nuclearea excesului de ferită Oțelul de aceeași calitate, dar cu călduri diferite, are o călibilitate diferită, ceea ce se explică prin diferența de mărime a granulului de austenită, influența cantităților necontrolate de impurități dizolvate și incluziuni de oxizi, nitruri, sulfuri etc Cu excepția cobaltului, toate elementele de aliere dizolvate în austenită împiedică descompunerea acestuia, reduc viteza critică de stingere și îmbunătățesc întărirea În acest scop, aditivii de mangan, nichel, crom și molibden sunt utilizați pe scară largă Deosebit de eficientă este alierea complexă, în care efectul benefic al elementelor individuale asupra întăririi este îmbunătățit reciproc De exemplu, pentru oțel cu , % C și , % Ni, viteza critică de călire este de K/s, iar adăugarea a , % Mo reduce această viteză la aproximativ K/s Creșterea hardenable(tm) în timpul alierei este utilizată în două direcții În primul rând, utilizarea oțelului aliat asigură călirea prin secțiuni atât de mari încât este imposibil să se întărească dacă se folosește oțel carbon De exemplu, la călirea oțelului în apă, diametrul critic este de mm, în timp ce produsele din oțel KhN MA cu un diametru de mm sunt calcinate atunci când sunt răcite în ulei În al doilea rând, pentru produsele cu o secțiune transversală mică, înlocuirea oțelului carbon cu oțel aliat face posibilă trecerea la o răcire mai puțin bruscă Folosind oțel carbon, este posibil să se calcineze prin produsul unei secțiuni mici atunci când este stins în apă Dar, în acest caz, pot apărea tensiuni reziduale inacceptabil de mari, precum și deformarea și fisurile, în special în produsele de formă complexă Cu oțel aliat, călirea cu apă poate fi înlocuită cu o emulsie mai blândă, ulei sau chiar călire cu aer Caracteristicile Hardenable(tm) Cea mai simplă caracteristică este adâncimea de întărire a produsului într-un anumit lichid de răcire Adâncimea hardenable(tm) poate fi determinată prin metoda de întărire de probă prin rupere, macrosecțiune și distribuția durității în secțiunea produsului Oțelul călit cu martensită este casant; în zona întărită, produsul are un miez uniform cu granulație fină, gri mat, adesea asemănător porțelanului - mai vâscos; are o fractură neuniformă, aspră, ușor fibroasă Limita dintre aceste două zone este foarte vizibilă în pauză § Pe o macrosecțiune, zonele întărite și neîntărite sunt gravate în moduri diferite și, prin urmare, diferă destul de clar Distribuția durității pe secțiunea transversală a unui cilindru întărit este prezentată în fig Este caracteristică o schimbare intensă a durității la o anumită distanță de suprafața produsului, iar această distanță corespunde graniței dintre întărit și necălit pauză Necalcinat treizeci \V * fZopm HRC(tm) Rns Distribuția durității pe diametrul unei probe din oțel , călit de la ° C: - călire în apă: - călire în ulei; HRC pm - duritatea oțelului cu structură semimartensitică zonele noy, identificate prin izlo- mu și macrosecțiune Adâncimea de călire este considerată convențional distanța de la suprafața răcită până la stratul cu structură semimartensitică ( % troostită și °/o martensită) În regiunea acestui strat duritatea este foarte afectată de distanța de la suprafața produsului Prin urmare, adâncimea de călire ca distanță de la suprafața răcită la stratul cu structură semi-martensitică poate fi determinată destul de precis prin măsurarea durității produsului și folosind date de referință privind duritatea oțelurilor de diferite compoziții cu un semi-martensitic structura martensitică (HRC(tm) în Fig ) O bară cu diametrul de mm realizată din oțel când este călită în apă are o adâncime de călire de mm, iar când este călită în ulei de , mm Caracteristica de călire poate servi și ca diametru critic, adică diametrul secțiunii maxime, care este calcinată în acest răcitor Pentru a determina călibilitatea carbonului și aliajului * V - Viteza de răcire de la *С, K/s II , , , , , , , - - >aproximativ - Orez Banda de călire din oțel / LLLLI - - - - - - Distanța de la capătul răcit, mm o Rns Instalare (a) și eșantion (b) pentru călirea finală: / - tub de egalizare pentru a crea o presiune constantă; - rezervor sub presiune; - trepied; - proba; - duză; - cutie de scurgere Pentru oțeluri, cu excepția oțelurilor călite cu aer, metoda standard de călire finală (metoda Jominy) este utilizată pe scară largă Proba standard după ce a fost introdusă într-o instalație specială, în care este răcită cu un jet de apă sub o anumită presiune doar de la capăt (Fig ) După răcirea completă a probei, de-a lungul celor două generatrice diametral opuse, zonele sunt măcinate la o adâncime de , mm Pe lungimea acestor locuri, prin , - mm, se măsoară duritatea pe scara HRC și se trasează o curbă de călire în coordonatele duritate • - distanță din fund Cu cât duritatea oțelului este mai mică, cu atât duritatea scade cu distanța de la capăt Pentru diferite călduri de aceeași calitate de oțel, se obține un set de curbe de călire, deoarece călibilitatea variază de la căldură la căldură Prin urmare, oțelul de o anumită calitate este caracterizat de o bandă de călire marcată (Fig ) Indici (indicatori numerici) marca hardenable(tm) poate fi duritatea maximă și minimă la o anumită distanță de capătul răcit, sau distanța maximă și minimă de la capăt la punctele cu o duritate dată (de exemplu, "semi-martensitic") § Călirea în vrac a oțelurilor În timpul întăririi volumetrice, produsul este încălzit la o temperatură predeterminată, care este aceeași pe întregul său volum Orez Interval de temperatură pentru călirea pentru călirea oțelurilor carbon Încălzire pentru întărire Transformările în oțel în timpul încălzirii sunt descrise în § Temperaturile de încălzire pentru călirea oțelurilor carbon pot fi selectate din diagrama de stare (Fig ) Oțelurile hipoeutectoide sunt întărite de la temperaturi care depășesc punctul A cu - K Oțelul cu granulație fină ereditar permite o încălzire mai mare La supraîncălzirea oțelului cu granulație grosieră ereditar, călirea dă structura martensitei grosier-aciculare În timpul călirii de la temperaturi sub punctul D (călire incompletă), alături de martensită, rămâne ferită în exces, care reduce duritatea oțelului călit și înrăutățește proprietățile mecanice după revenire Oțelurile hipereutectoide sunt stinse de la temperaturi care depășesc punctul Li cu - K În oțelurile similare, alături de martensită, există cementită secundară, care crește rezistența la uzură a sculei Încălzirea la temperaturi peste AST este dăunătoare, deoarece duritatea oțelului întărit este mai mică din cauza dizolvării particulelor solide de cementită și a creșterii cantității de austenită reziduală (vezi Fig ), boabele de austenită se îngroșează, decarburarea suprafeței crește și stingerea tensiunile cresc Temperatura de încălzire pentru călirea majorității oțelurilor aliaje structurale și pentru scule este în intervalul - ° C (pentru fiecare grad de oțel, se selectează experimental un interval mai restrâns de temperaturi de călire) Oțelurile cu conținut ridicat de elemente care formează carbură (W, Mo, V, Cr) sunt călite cu ore temperaturi mai ridicate, uneori apropiate de solidus, pentru a transforma o cantitate mare de carburi puțin solubile în austenită De exemplu, oțelul de mare viteză R M este întărit de la temperaturi de - °C și moare Kh F - de la temperaturi de - °C Timpul de menținere la temperatura de încălzire trebuie să fie astfel încât să aibă loc omogenizarea austenitei Este de dorit să existe o rată maximă de încălzire pentru a crește productivitatea La întărirea de la temperaturi ridicate, unele înalt aliate, de exemplu, oțelurile de mare viteză, încălzirea în trepte este utilizată pentru a reduce tensiunile termice Răcirea în timpul călirii Modul de răcire în timpul călirii trebuie să asigure în primul rând adâncimea necesară de călire În același timp, regimul de răcire ar trebui să fie astfel încât să nu apară solicitări puternice de întărire, care să conducă la deformarea produsului și formarea de fisuri de întărire Tensiunile de călire sunt formate din tensiuni termice și structurale În timpul întăririi, există întotdeauna o diferență de temperatură pe secțiunea transversală a produsului Diferența de contracție termică a straturilor exterior și interior în timpul perioadei de răcire determină apariția solicitărilor termice Transformarea martensitică este asociată cu o creștere a volumului cu câteva procente Straturile de suprafață ating punctul martensitic mai devreme decât miezul produsului Transformarea martensitică și creșterea de volum asociată nu se produc simultan în diferite puncte ale secțiunii produsului, ceea ce duce la apariția unor tensiuni structurale Tensiunile totale de călire cresc odată cu creșterea temperaturii de încălzire pentru călire și cu o creștere a vitezei de răcire, deoarece în ambele cazuri diferența de temperatură pe secțiunea transversală a produsului crește O creștere a diferenței de temperatură duce la o creștere a tensiunilor termice și structurale Pentru oțeluri, apariția fisurilor de călire este cel mai probabil în intervalul de temperatură sub punctul martensitic, când apar solicitări structurale și se formează o fază fragilă - martensită Deasupra punctului martensitic apar doar tensiuni termice, iar oțelul este în stare austenitică, iar austenita este ductilă După cum arată diagrama C, este necesară răcirea rapidă în regiunea cu cea mai scăzută stabilitate a austenitei suprarăcite Pentru majoritatea oțelurilor, această regiune este în intervalul - CC Deasupra și sub acest interval de temperatură, austenita este mult mai rezistentă la degradare decât în apropierea curbei C, iar produsul poate fi răcit relativ lent Răcirea lentă este deosebit de importantă pornind de la temperaturi de - °C, sub care se formează martensita în majoritatea oțelurilor În timpul răcirii lente deasupra cotului curbei C, doar tensiunile termice scad, în timp ce în intervalul martensitic, atât tensiunile termice, cât și cele structurale scad Cele mai utilizate medii de stingere sunt apa rece, soluția apoasă % NaOH sau XaCl și uleiurile În tabel arată valorile vitezei de răcire a eșantioanelor mici de oțel în două intervale de temperatură pentru diferite medii Până în prezent, nu s-a găsit un astfel de lichid de stingere care să se răcească rapid în intervalul de temperatură al perlitei și lent în cel martensitic Apa rece este cel mai ieftin și mai energizant lichid de răcire Se răcește rapid atât în intervalul de temperatură perlitic, cât și în cel martensitic Adăugările de sare sau alcali măresc capacitatea de răcire a apei în domeniul perlitei Principalul dezavantaj al apei este viteza mare de răcire în domeniul martensitic Uleiul mineral se răcește lent în intervalul martensitic (acesta este principalul său avantaj), dar se răcește lent și în domeniul perlit (acesta este principalul său dezavantaj) Prin urmare, uleiul este utilizat pentru călirea oțelurilor cu întărire bună Tabelul Viteza de răcire a oțelului în diverse medii Mediu de călire Viteza de răcire, K/s, în intervale, °C - ] dxi- O Apă la °C Apă la °C Soluție de NaOH % în apă la °C Ulei mineral , - - Apa încălzită nu poate înlocui uleiul, deoarece încălzirea reduce brusc viteza de răcire în intervalul perlit, dar aproape că nu o schimbă în intervalul martensitic O clasă relativ nouă de medii de stingere sunt soluțiile apoase de polimeri, care, în funcție de concentrația polimerului, pot ocupa o poziție intermediară între apă și ulei în ceea ce privește capacitatea de răcire Spre deosebire de uleiurile de stingere, soluțiile apoase de polimeri nu ard și nu emit fum în timpul stingerii În plus, sunt mai ieftine decât uleiurile Un exemplu este mediul de stingere PK- , care este o soluție apoasă ( , - , %) dintr-o sare incompletă de fier a acidului poliacrilic Metode de călire Deoarece nu există un astfel de mediu de călire care să ofere o răcire rapidă în intervalul de temperatură de - ° C și o răcire lentă deasupra și în principal sub acest interval, sunt utilizate diferite metode de călire pentru a asigura regimul de răcire necesar Orez Întărire prin apă în ulei (călire în două medii): / - Mod normal; - subexpunere în apă; - supraexpunere în apă Orez Călirea în apă și medii fierbinți; - în apă; - treptat; - - izotermă Pentru a reduce viteza de răcire în domeniul martensitic, se utilizează călirea în două medii (Fig ) Mai întâi, piesa este scufundată în apă și după o scurtă înmuiere în apă, transferată în ulei Prin urmare, această metodă de stingere se numește stingere prin apă în ulei Răcirea rapidă în apă previne transformarea perlitei, iar răcirea lentă ulterioară în ulei reduce tensiunile de stingere în intervalul martensitic Momentul cel mai crucial este expunerea la de, a cărui durată este stabilită pentru fiecare produs specific Atât supraexpunerea cât și subexpunerea în apă pot duce la căsătorie Odată cu subexpunerea în apă, are loc descompunerea parțială sau completă a austenitei și se obține o duritate subestimată, iar la supraexpunere apar tensiuni de călire mai puternice, care pot duce la deformare și fisurare În ciuda acestor deficiențe, călirea prin apă în ulei este utilizată pe scară largă în producția de scule de tăiere din oțel carbon (oțelul carbon are o călibilitate scăzută, iar unealta de tăiere din acesta nu poate fi călită în ulei) O altă modalitate de a reduce viteza de răcire în intervalul martensitic este călirea treptată (Fig ) Produsul încălzit la temperatura de întărire este scufundat rapid într-o baie cu un mediu fierbinte, apoi, după o anumită expunere, este expus la aer sau scufundat în ulei rece Pentru prima dată întărirea într-un mediu fierbinte a fost descrisă de D K Chernov În , în celebrul raport "Despre pregătirea obuzelor perforante din oțel", D K Chernov a raportat că oțelul învelit, atunci când este stins într-o topitură de plumb cu staniu, capătă aceeași duritate ca atunci când este stins în apă rece Atunci când alegeți un mod de întărire treptat, diagrama C ajută Temperatura mediului fierbinte (temperatura "pasului") este aleasă în apropierea punctului martensită ( - K deasupra acestuia) în regiunea de stabilitate ridicată a austenitei suprarăcite Timpul de expunere într-un mediu fierbinte (lungimea "pasului") trebuie să fie mai mic decât perioada de incubare la temperatura corespunzătoare Călirea în trepte este mai ușor de efectuat decât călirea apă-ulei și oferă rezultate mai consistente Un alt avantaj important al călirii trepte este egalizarea temperaturii pe secțiunea transversală a produsului în timpul menținerii într-un mediu fierbinte Transformarea martensitică după această expunere are loc în timpul răcirii lente și simultan pe tot volumul, în urma căreia tensiunile de stingere scad În sfârșit, un avantaj foarte semnificativ este că oțelul la temperatura "treaptă" este în stare austenitică După ce a fost scos din mediul fierbinte, produsul este plastic pentru ceva timp și poate fi corectat pentru a elimina deformarea Acest lucru este deosebit de valoros pentru produsele subțiri și lungi, în timpul întăririi cărora deformarea este inevitabil chiar și într-un mediu fierbinte Pansamentul de mână este adesea folosit, dar pansamentul de presa oferă cele mai bune rezultate T Pansamentul poate continua cu răcire sub punctul L H, deoarece imediat în momentul transformării martensitice (dar nu după finalizarea acesteia), plasticitatea este crescută Principalul dezavantaj al călirii în trepte este viteza scăzută de răcire într-un mediu fierbinte (comparați curbele și din Fig ) Prin urmare, aplicarea călirii în trepte la oțelurile carbon este limitată la produse cu secțiune transversală mică (până la - mm grosime) Un produs cu o secțiune transversală mare este răcit lent într-un mediu fierbinte, iar austenita are timp să sufere descompunere eutectoidă Produsele realizate din oțeluri aliate, care au o viteză critică de răcire mai mică, sunt mai ușor de întărit treptat Deci, de exemplu, călirea în trepte este utilizată pe scară largă în prelucrarea uneltelor și a pieselor de mașini din oțel cromat (ShKh , KhVGiEKHS) O variație a călirii în trepte este călirea într-un mediu fierbinte, a cărui temperatură este puțin sub punctul martensitic Temperatura mai scăzută a "treptei" asigură o întărire mai mare și, deoarece cantitatea de martensită este încă mică, se păstrează principalele avantaje ale călirii în trepte Dar nu mai este posibil să editați produsul În întărirea treptată, se folosesc trei grupe de medii fierbinți: uleiuri minerale, topituri de salpetri și topituri alcaline Dacă lungimea "pasului" situat în intervalul de temperatură al transformării bainitice este mai mare decât timpul de descompunere izotermă a austenitei, atunci operația de tratament termic se numește întărire izotermă sau bainitică {curba din Fig ) O reducere bruscă a tensiunilor de călire și a deformarii este un avantaj important al călirii izoterme În plus, călirea izotermă are un alt avantaj În timpul transformării bainitice în unele oțeluri aliate, se reține o mare cantitate de austenită reținută, care nu se transformă în martensită la răcire după expunerea izotermă Călirea izotermă a unor astfel de oțeluri oferă o rezistență ridicată la impact, reduce brusc sensibilitatea crestăturii în comparație cu oțelul călit și călit cu martensită Prin urmare, călirea izotermă face posibilă creșterea rezistenței structurale a oțelului Următoarele compară "proprietățile oțelului ZOHGS după călirea convențională și călirea și călirea izotermă: MPa G o MPa la ' J/cm Călire de la °C în apă + călire CC Întărire izotermă de la °C în salpetru la °C - Întărire cu tratament la rece În multe oțeluri, intervalul martensitic (Mn-L K) se extinde la temperaturi negative (vezi Fig ) În acest caz, oțelul întărit conține austenită reziduală, care poate fi transformată în martensită prin răcirea produsului la temperaturi sub temperatura camerei În esență, un astfel de tratament la rece (propus în de A P Gulyaev) continuă răcirea de stingere întreruptă la temperatura camerei, ceea ce nu este critic pentru metal Tratamentul la rece poate fi efectuat ori de câte ori punctul Mn este sub zero Efectul tratamentului la rece depinde de cantitatea de austenită reținută la temperatura camerei Odată cu creșterea conținutului de carbon din oțel, intervalul martensitic scade la temperaturi mai scăzute și cantitatea de austenită reziduală crește, care se transformă în martensită atunci când oțelul întărit este răcit la temperatura punctului martensitic inferior Mk Răcirea oțelului sub punctul Mk nu are sens, deoarece nu duce la o transformare martensitică suplimentară Scopul principal al tratamentului la rece este de a stabiliza dimensiunile produselor Structura oțelului călit cu o cantitate mare de austenită reținută nu este stabilă Deja la temperatura camerei și cu atât mai mult cu o ușoară scădere climatică a temperaturii, austenita reziduală se transformă treptat în martensită Această transformare este însoțită de o creștere a volumului, iar dimensiunile produsului se modifică Pentru produse precum rulmenți cu bile și cu role, manometre și alte instrumente de măsurare, dimensiunile trebuie menținute la cel mai apropiat micrometru Aceste produse sunt tratate la rece pentru a le stabiliza dimensiunile În multe cazuri, nici măcar nu este necesară o răcire profundă sub zero, dar este suficientă răcirea părții întărite în apă cu o temperatură de la + la + ° C Un alt scop al tratamentului la rece este de a crește duritatea și rezistența la uzură a sculelor de tăiere, matrițelor și instrumentelor de măsurare Tratamentul la rece îmbunătățește duritatea și rezistența la uzură și elimină fisurile de șlefuire din piesele structurale din oțel aliat cementat Stratul călit cu conținut ridicat de carbon conține o cantitate semnificativă de austenită după călire, ceea ce reduce duritatea oțelului și, datorită descompunerii căreia apar fisuri în timpul șlefuirii Tratamentul la rece poate îmbunătăți proprietățile magnetice ale magneților permanenți ca urmare a tranziției suplimentare a austenitei paramagnetice la martensita feromagnetică Când se lucrează cu frig, trebuie luat în considerare fenomenul de stabilizare a austenitei (vezi § ) Intervalul de timp dintre operația de călire și prelucrarea la rece duce în unele oțeluri la o stabilizare puternică a austenitei la temperatura camerei, iar stabilizarea reduce efectul prelucrării la rece Prin urmare, decalajul maxim admis este reglementat Deci, pentru măsurarea plăcilor din oțel X, nu trebuie să depășească de minute De obicei, tratamentul la rece necesită temperaturi nu mai mici de - °C Călirea de la temperaturi intercritice Multă vreme s-a crezut că subîncălzirea la temperatura Ac% în timpul stingerii ar trebui să ducă la căsătorie Într-adevăr, cu o astfel de călire incompletă a oțelurilor cu carbon mediu, datorită prezenței feritei moi în structura lor, rezistența și duritatea sunt mai mici decât după călirea completă din regiunea austenitică Încă de la sfârșitul anilor , întărirea de la temperaturile intervalului intercritic Ax-Ac a început să fie studiată în detaliu în legătură cu dezvoltarea și utilizarea în creștere, în special în industria auto, a așa-numitului ferit-martensitic bifazic oţeluri (abreviat DFMS) Aceste oțeluri cu conținut scăzut de carbon și slab aliate (clasele tipice KhGSYu, G SYu) sunt întărite de la temperaturile regiunii oc + y pentru a obține o matrice feritică cu granulație fină, cu insule de martensită uniform distribuite în ea, a cărei fracțiune de volum este - % În străinătate, astfel de materiale sunt numite oțeluri cu o "structură duală" DFMS se caracterizează prin plasticitate tehnologică ridicată în timpul ștanțarii la rece a pieselor de tablă și răsturnării la rece a elementelor de fixare Buna imprimabilitate a DFMS se datorează faptului că datorită compoziției specifice și structuri, au o limită de curgere scăzută, nici un platou de curgere pe curba de întindere, un raport scăzut de r /s și, în consecință, o alungire uniformă mare Un coeficient mare de întărire la deformare asigură o rezistență suficient de mare după fabricarea piesei prin forjare la rece sau răsturnare Călirea oțelurilor hipoeutectoide de la temperaturi intercritice se caracterizează prin următoarele caracteristici, care rezultă direct din diagrama de stare La oțelul cu o compoziție dată, cu creșterea temperaturii de călire în intervalul intercritic, fracția volumică a austenitei crește și conținutul de carbon din aceasta scade; în consecință, fracția de volum a martensitei crește, concentrația de carbon în aceasta scade, viteza critică de răcire în timpul stingerii și temperatura de începere a transformării martensitice crește Pentru a reduce limita de curgere a DPMS, este de dorit să se înlocuiască parțial ferita structurii originale cu ferită recristalizată, care este obținută prin răcirea austenitei de la o temperatură de încălzire în intervalul intercritic și care conține mai puțin siliciu și fosfor, care reduc plasticitatea O creștere a proporției de ferită recristalizată se realizează prin creșterea temperaturii de încălzire în intervalul intercritic și răcirea în două etape: mai întâi, încet, cu o viteză de - K/s, apoi în apă În prima etapă de răcire, ferita "nouă" este eliberată din austenită, iar martensita se formează în a doua În acest caz, apare efectul autoreglării structurii: cu cât temperatura de încălzire este mai mare, cu atât mai multă austenită în oțel, cu atât conținutul de carbon din acesta este mai mic și stabilitatea unei astfel de austenite este mai scăzută, adică se obține mai multă ferită la stadiu de răcire întârziată Ca rezultat, dacă la începutul răcirii fracția de volum de austenită a fost de - °/o, atunci după stingere se obține aproximativ % martensită Pentru fiecare oțel este ales un mod specific de tratament termic (temperatură în intervalul intercritic și viteză lentă de răcire), ținând cont de setul necesar de proprietăți tehnologice și operaționale De exemplu, atunci când cantitatea de martensită este de - % s ^ MPa și când cantitatea de martensită este de - % s ^ MPa, dar alungirea uniformă scade odată cu creșterea fracției de volum a martensitei § Călirea la suprafaţă a oţelurilor Multe produse trebuie să aibă o duritate mare a suprafeței, o rezistență mare a stratului de suprafață și un miez dur Această combinație de proprietăți la suprafață și în interiorul produsului se realizează prin întărirea suprafeței Pentru întărirea la suprafață a unui produs din oțel, este necesar să se încălzească numai stratul de suprafață cu o grosime dată la temperaturile regiunii austenitice Această încălzire trebuie efectuată rapid, astfel încât miezul să nu se încălzească și la temperaturile de întărire din cauza conductibilității termice Varietățile de întărire a suprafeței diferă în metodele de încălzire Călire cu încălzire prin inducție După cum știți, odată cu creșterea frecvenței curentului alternativ, distribuția neuniformă a acestuia pe secțiunea transversală a conductorului crește La frecvențe înalte, putem presupune că curentul curge practic doar într-un strat subțire de suprafață Încălzirea prin inducție de înaltă frecvență pentru întărirea suprafeței, propusă în de V P Vologdin, se bazează pe utilizarea acestui efect de suprafață Produsul este plasat într-un inductor cu un curent de înaltă frecvență Pentru oțelurile de structură, se poate presupune că, deasupra punctului Curie, adâncimea curentă de penetrare, mm ~ ///, ( ) unde f este frecvența curentă, Hz Aproximativ % din toată energia termică este eliberată într-un strat de această grosime Prin urmare, adâncimea de penetrare a curentului scade odată cu creșterea frecvenței Deci, de exemplu, pentru oțelul la °C, această dependență este ilustrată de următoarele date: /, Hz , mm , , , După încălzire în inductor, un lichid de stingere este pulverizat pe suprafața încălzită de la pulverizator (inductorul însuși sub forma unui tub gol cu găuri poate servi ca pulverizator) Viteza de încălzire prin inducție de înaltă frecvență poate ajunge până la - K/s, ceea ce este cu - ordine de mărime (!) mai mare decât rata de încălzire convențională a cuptorului Viteza mare de încălzire prin inducție determină caracteristici importante ale transformărilor de fază și ale structurii rezultate Pe fig se poate observa că, odată cu creșterea vitezei de încălzire, transformările de fază se deplasează în regiunea mai mare temperaturile Ar trebui adăugat la aceasta că, în oțelurile hipoeutectoide, creșterea temperaturii în timpul încălzirii prin inducție depășește difuzia carbonului, drept urmare excesul de ferită se transformă în austenită cu conținut scăzut de carbon Prin urmare, temperatura de călire de înaltă frecvență ar trebui să fie mai mare decât temperatura de călire a încălzirii convenționale a cuptorului și cu cât este mai mare, cu atât viteza de încălzire este mai rapidă și cu atât eliberarea de ferită în exces este mai mică De exemplu, oțelul este întărit de la temperaturi de - °C în timpul încălzirii cuptorului, de la - °C în timpul încălzirii prin inducție la o viteză de K/s și de la - °C la o viteză de încălzire de K/s Este de dorit ca oțelul cu o structură inițială rafinată să fie supus unei căliri de înaltă frecvență, pentru care poate fi utilizată normalizarea și, în unele cazuri, îmbunătățirea, adică convențională prin călire cu revenire ridicată pentru sorbitol Odată cu creșterea gradului de supraîncălzire, rata de nucleare a centrilor de austenită crește mai repede decât rata liniară de creștere a acestora Prin urmare, în condiții de încălzire de înaltă frecvență, care se caracterizează prin supraîncălzire puternică deasupra punctelor și Az și absența menținerii la temperatura maximă, se formează granule de austenită foarte fine Dimensiunea sa poate fi în intervalul - µm (până la nr conform GOST), în timp ce în timpul încălzirii cuptorului pentru stingere, se formează de obicei boabe de austenită mai mari de µm (nr - ) Datorită vitezei mari de încălzire și a lipsei de menținere la temperatura maximă a ciclului, procesele de difuzie sunt incomplete, iar carbonul este distribuit neomogen în microvolume de austenită De exemplu, în oțelul se pot forma microsite de austenită care conțin , % C Granulele foarte fine, adică o lungime mare a granițelor și neomogenitatea în distribuția carbonului fac austenita mai puțin stabilă în timpul transformării perlitei Prin urmare, este necesară o răcire intensivă după încălzirea prin inducție În microvolume de austenită cu diferite concentrații de carbon se formează cristale de martensită, care diferă și ca compoziție În zonele de austenită cu o concentrație scăzută de carbon, punctul L N este ridicat (vezi Fig ) și carburile dispersate pot precipita când cristalele martensitice sunt răcite în intervalul de la Mn la temperatura camerei temperatura Austenita cu granulație foarte fină se transformă în cristale de martensită foarte fine Caracteristicile de mai sus ale structurii martensitei din oțel după încălzirea prin inducție determină o rezistență crescută la rupere fragilă și chiar o duritate puțin mai mare ( - unități HRC mai mare decât în timpul călirii cu încălzirea cuptorului) Călirea cu încălzire prin inducție de înaltă frecvență, care are o productivitate mare, este utilizată pe scară largă pentru a îmbunătăți duritatea suprafeței produselor, pentru a crește rezistența la uzură și oboseala Creșterea limitei de anduranță este facilitată de solicitările de compresiune reziduale în straturile de suprafață Deoarece adâncimea de penetrare a curentului nu depășește de obicei adâncimea de călire a oțelurilor carbon, nu este necesară utilizarea oțelurilor aliate cu întăribilitate crescută Călirea de înaltă frecvență este utilizată pe scară largă pentru piesele din oțel carbon ieftin care conțin , % C sau mai mult Pentru fiecare configurație a piesei, este necesar să se fabrice propriul inductor și să se selecteze propriul mod de procesare Prin urmare, întărirea suprafeței cu încălzire prin inducție este rentabilă pentru producția în serie a aceluiași tip de piese, ca, de exemplu, în industria auto Întărire cu încălzire cu laser Laserele tehnologice au început recent să fie utilizate în industrie pentru tratarea termică a metalelor De regulă, laserele cu gaz CO cw servesc ca sursă de radiație O caracteristică a călirii cu laser este o concentrație foarte mare de energie într-un strat de suprafață subțire (de obicei de până la mm) Acest strat se încălzește până la temperaturi ridicate de întărire într-un timp extrem de scurt (sutimi de secundă sau mai puțin), în timp ce restul produsului rămâne rece Când zona încălzită iese de sub fascicul (de exemplu, ca urmare a mișcării piesei), se răcește foarte repede datorită eliminării căldurii către straturile reci adiacente ale produsului Călirea cu laser se realizează cu și fără topirea stratului de suprafață Primul caz, fundamental diferit de toate celelalte tipuri de tratament termic, este un tip independent de călire și este analizat în Cap X Întărirea cu laser fără topirea suprafeței este discutată pe scurt mai jos Include același transformări de fază, care este la fel ca întărirea convențională pentru martensită Principala diferență dintre călirea cu laser și călirea prin inducție a suprafeței este încălzirea mult mai rapidă (cu - ordine de mărime) la temperaturi mai ridicate (datorită unei concentrații foarte mari de energie într-un strat subțire) și răcirea mai rapidă (datorită apropierii straturilor reci) ) Rata de încălzire a laserului este ІО -ІО K/s, viteza de răcire este ІО -ІО K/s Un astfel de regim termic determină următoarele caracteristici structurale: un granul extrem de fin de austenită, un grad mare de neomogenitate în distribuția carbonului în microvolume de austenită și, în consecință, martensită, o cantitate crescută de austenită reziduală și particule de carbură dispersate care nu au a avut timp să se dizolve Structura dispersată determină rezistența crescută, rezistența la uzură și rezistența la oboseală a stratului de suprafață Avantajele importante ale călirii cu laser sunt chiar mai mici decât în cazul călirii de înaltă frecvență, oxidarea suprafeței (timpul de rezidență al metalului la temperatură ridicată este neglijabil), absența aproape completă a deformarii și posibilitatea de prelucrare a suprafețelor greu accesibile zonele care necesită întărire Stingere cu încălzire cu flacără Când un combustibil gazos, cum ar fi acetilena, este ars într-un amestec cu oxigen, se formează o flacără cu o temperatură ridicată O flacără de oxi-combustibil cu o temperatură de - °C de la vârful de întărire al arzătorului este direcționată către piesa de prelucrat; aceasta încălzește rapid o secțiune a suprafeței sale la o adâncime de - mm la temperaturile austeniticului regiune Apoi, apa este pulverizată sub presiune pe zona încălzită prin orificiile din partea de răcire a vârfului de întărire Întărirea cu încălzire cu flacără este indicată de utilizat atunci când întărirea cu frecvență înaltă și cu laser sunt neprofitabile sau practic inaplicabile: în instalații de reparații (inclusiv în condiții de câmp), pentru călirea suprafeței produselor de dimensiuni mari (de exemplu, role de rulare, roți dințate mari) Dezavantajele acestei metode simple de întărire a suprafeței sunt reglarea inexactă a grosimii și temperaturii stratului întărit, posibilitatea supraîncălzirii severe până la fulgerare I I Novikov Capitolul X CALIRE CU TOPIRE LA SUFAFATA Întărirea cu topirea la suprafață este un tratament termic în care procesul principal este solidificarea rapidă a stratului de suprafață cu formarea unei structuri metastabile Cu o concentrație mare de energie într-un strat subțire de suprafață al produsului, acest strat poate fi încălzit la astfel de temperaturi încât să se transforme complet într-o stare lichidă, iar după oprirea încălzirii, se solidifică cu o viteză de răcire foarte mare datorită îndepărtării rapide de căldură în volumul rece Cu o astfel de autoîntărire a unui strat subțire de topitură (fără utilizarea unor medii speciale de întărire), se poate forma o structură lângă suprafața produsului, ceea ce îi îmbunătățește proprietățile de performanță Reflow în timpul tratamentului termic a fost întotdeauna considerată o căsătorie, de regulă, ireparabilă Recoacerea de omogenizare considerată la § cu trecerea prin punctul solidus de neechilibru (tot un tip neconvențional de tratament termic) include apariția unor microsecțiuni de topitură distribuite pe întregul volum al lingoului Tipul de întărire discutat aici este asociat cu apariția unui strat continuu de topitură pe o macro-secțiune a suprafeței piesei Acest strat are o grosime atât de mică (de obicei de ordinul a I mm) încât atunci când apare și apoi se solidifică, forma piesei nu se modifică, adică avem de-a face cu tratamentul termic al produsului, și nu cu formarea a produsului din topitură, care ar fi legat de producția de turnătorie Este posibil să se obțină un strat topit de o anumită grosime mică pe o anumită secțiune a suprafeței unei piese în diferite moduri, utilizând fluxuri direcționate de mare energie pentru încălzire, cum ar fi radiația laser și un fascicul de electroni, care sunt din ce în ce mai utilizate pentru întărirea la suprafață a pieselor Deosebit de promițătoare în acest scop este încălzirea cu ajutorul laserelor tehnologice cu gaz continuu (de exemplu, laserele CO ), care, spre deosebire de încălzirea cu fascicul de electroni, nu necesită vid O calitate valoroasă a încălzirii laser în timpul întăririi cu topirea suprafeței este posibilitatea de prelucrare a unor zone strict definite, inclusiv zone greu accesibile ale suprafeței Datorită capitalului ridicat Costuri Cel mai mare efect economic din utilizarea încălzirii cu laser este obținut la prelucrarea unor suprafețe critice mici ale pieselor produse în serie (de exemplu, din fontă gri) La stingerea prin topire, pot apărea mici nereguli pe suprafața netedă inițială a piesei - rezultatul proceselor de contracție și degazare în timpul solidificării Deci, de exemplu, după șlefuirea unei piese din fontă cenușie, neregulile de pe suprafața acesteia aveau o dimensiune de , μm, iar după călirea cu laser cu topire, aceste nereguli au ajuns la o înălțime de μm Dacă este necesar, șlefuirea este utilizată pentru a elimina astfel de defecte după întărire § Modele generale de formare a structurii în timpul răcirii ultrarapide a topiturii În tehnologia tradițională de turnătorie, vitezele de răcire în timpul solidificării pieselor turnate, chiar și cu o secțiune foarte subțire, nu depășesc ІО K/s Răcirea topiturii la viteze peste ІО -ІО K/s se numește superrapidă sau stingere din stare lichidă Solidificarea ultrarapidă a topiturii se realizează în procese metalurgice de obținere a pulberilor (granule, fulgi), în procese de turnătorie pentru obținerea pulberilor (granule, fulgi), în procese de turnătorie pentru producerea de leite turnate subțire și sârmă turnată Există multe modalități de a crea viteze de răcire ridicate și ultra-înalte ale topiturii în condiții de laborator și industriale: pulverizarea topiturii în particule mici, catapultarea topiturii pe un cilindru de cupru care se rotește rapid cu ungerea în pelicule subțiri pe suprafața acestui cilindru , furnizând un jet subțire de topitură pe un disc de metal rotativ cu bandă subțire de formare continuă, tragerea de fire subțiri din topitură etc În timpul întăririi cu topirea suprafeței pieselor, viteza de răcire în timpul solidificării stratului topit datorită grosimii sale mici și eliminării rapide a căldurii în partea rece are de obicei o valoare de ordinul ІО -ІО K/s și poate atinge K/s folosind lasere speciale Prin urmare, călirea cu topire la suprafață, legată de tehnologia de tratare termică a pieselor, poate fi considerată ca un caz special de călire din stare lichidă pe propriul substrat de îndepărtare a căldurii Pentru a înțelege modificările structurii și proprietăților ca urmare a stingerii cu topirea suprafeței, este necesar să se sublinieze pe scurt informații generale despre formarea structurii în timpul răcirii ultrarapide a topiturii Microstructură Cristalele primare ale unei soluții solide într-o bază metalică cresc sub formă de dendrite la viteze obișnuite de răcire Odată cu creșterea vitezei de răcire (v), ramificarea dendritelor crește, grosimea ramurilor lor scade și, în consecință, dimensiunea celulelor dendritice (d) scade - secțiuni de ramuri dendritice pe planul secțiunii: d = Аv~n> ( ) * unde A și n sunt constante care diferă puțin pentru diferite aliaje pe aceeași bază Acest lucru face posibilă utilizarea formulei ( ) pentru a estima viteza de răcire în timpul cristalizării straturilor subțiri de topitură din valorile măsurate ale lui d Dimensiunea dendritelor, în contrast cu grosimea ramurilor lor, este legată în mod ambiguu de viteza de răcire, deoarece depinde puternic de prezența nucleelor de cristalizare în topitură, de direcția de îndepărtare a căldurii și de alți factori De exemplu, la viteze mari de răcire cu radiator direcțional, se pot forma dendrite lungi (în direcția radiatorului) și subțiri La atingerea anumitor viteze de răcire (~ K/s pentru aliajele de aluminiu), forma dendritică de creștere a cristalelor primare este înlocuită cu una edendritică: boabe fine compacte ("granule subdendritice") care nu au avut timp să se ramifică se formează din multe centre Dimensiunea lor (mai puțin de μm) scade odată cu creșterea vitezei de răcire conform aceleiași legi ( ) ca și dimensiunea celulelor dendritice Eutecticul la viteze normale de răcire crește sub formă de colonii Fiecare colonie eutectică este un bicristal cu două faze, o creștere între două cristale ramificate de faze diferite Cristalul fiecăreia dintre fazele din această linie are multe forme lamelare, tije și alte forme de ramuri, iar în spațiu ramurile celor două faze alternează și dau pe o secțiune subțire, adică într-o secțiune plată arbitrară, o imagine de alternanță secțiuni mici ale ambelor faze Una dintre fazele eutectice este cea conducătoare: ramurile sale cresc cu un anumit avans, iar ramurile celei de-a doua faze se formează între ele în topitură Pe măsură ce răcirea accelerează, ramificarea fazei conducătoare și, în consecință, a celei de-a doua faze crește, iar grosimea ramurilor ambelor faze în colonia eutectică scade - există o dispersie generală a structurii în interiorul coloniilor Când sunt atinse viteze de răcire suficient de mari (de ordinul a ІО K/s), structura colonială a eutecticilor dispare În schimb, apare o structură a unui conglomerat de faze foarte subțire, a cărui formare poate fi explicată prin nuclearea la suprarăciri mari a multor centre de cristalizare a ambelor faze eutectice La atingerea unei anumite viteze de răcire, separarea cristalelor primare sub forma unei componente structurale independente poate fi complet suprimată și întreaga structură devine cvasi-eutectică (vezi un fenomen similar în formarea unui cvasi-eutectoid, § ) De exemplu, în aliajul hipoeutectic Fe - , % C, nu există austenită primară și doar ledeburitul este vizibil, deși conform diagramei de stare, conținutul de carbon în eutectic este de , % Cu cât viteza de răcire este mai mare, cu atât este mai largă gama de compoziții ale aliajelor cu structură cvasi-eutectică Cvasieutectica are o structură colonială, iar la viteze de răcire foarte mari este structura unui conglomerat subțire de faze, ale cărui cristale au crescut din mai multe centre Compunerea fazelor În timpul călirii din stare lichidă, se observă diferite modificări ale compoziției fazei (comparativ cu echilibrul), care sunt diferite pentru sisteme diferite, intervale de viteze de răcire și aliaje diferite ale aceluiași sistem Până la viteze de răcire foarte mari, segregarea viutriccristalitului se poate dezvolta în cristalele primare ale soluției solide: compozițiile secțiunilor formate anterior și ulterior ale soluției solide pot diferi puternic, ca în cristalizarea obișnuită Orez Expansiunea regiunii a-soluției în timpul răcirii ultrarapide a topiturii Odată cu creșterea vitezei de răcire, ramurile dendritice ale soluției solide de cristalizare primară devin mai subțiri, iar numărul lor crește, iar fracția totală a volumelor limită din aceste ramuri, îmbogățită datorită segregării intracristaline în elemente de aliere (de exemplu, cupru și magneziu în aliaje de aluminiu) crește Ca urmare, conținutul total de elemente de aliere din cristalele primare crește și, în consecință, fracția de volum a compușilor care conțin aceste elemente (de exemplu, CuAl și Mpf Si în aliajele de aluminiu) scade La viteze de răcire extrem de mari, devine posibilă cristalizarea nedifuzie (selectivă): compoziția soluției solide rezultate este aceeași cu compoziția inițială a soluției lichide Posibilitatea termodinamică de cristalizare fără redistribuire a componentelor apare atunci când topitura este suprarăcită sub temperatura de egalitate a energiilor libere ale soluțiilor lichide și solide din aceeași compoziție Pentru această analiză, se poate folosi diagrama din Fig , înlocuind denumirile ( cu F (lichid) și cu G Pentru stingerea cu topire la suprafață, de mare interes este extinderea regiunii soluțiilor solide în timpul cristalizării ultrarapide Putem evidenția trei cazuri ale acestei extensii, pe care le vom lua în considerare folosind exemplul sistemelor eutectice Primul caz - cristalizarea are loc fără modificarea numărului și tipului de faze formate (Fig ) Deoarece, odată cu răcirea rapidă, cristalizarea eutectică poate începe la o temperatură mult sub punctul de echilibru eutectic, compoziția straturilor periferice ale cristalelor α primare continuă să se schimbe de-a lungul continuării punctate a liniei de solidus, trecând dincolo de punctul limită de solubilitate A Compoziția fazei a în eutectic (sau cvasi-eutectic) va fi, de asemenea, pe continuarea punctată a liniei solide Un exemplu este aliajele AI-Si; nu au fost găsite faze în ratele de răcire atinse, cu excepția soluției a de siliciu din aluminiu și siliciu La o viteză de răcire de ordinul a e K/s, concentrația de siliciu în faza a atinge - % (în condiții de echilibru, solubilitatea limită a siliciului este de , %) Al doilea caz de extindere a regiunii soluțiilor solide este prezența în sistem a unui echilibru eutectic metastabil cu participarea unui compus metastabil, de exemplu, cementită (în loc de grafit) în sistemul Fc C La un echilibru metastabil, concentrația soluției limită este întotdeauna mai mare decât la una stabilă (comparați punctele E și E ' în Fig ) și, prin urmare, cristalizarea în conformitate cu diagrama de stare metastabilă duce la formarea unei soluții solide mai concentrate (ambele în formă de cristale primare şi în eutectic) În cazul sistemului Fe-C, diferența dintre concentrațiile punctelor E și E' este foarte mică, în timp ce în alte sisteme poate fi foarte mare De exemplu, în sistemul Al-Mn, o soluție α cu , % Mn participă la un echilibru eutectic stabil cu compusul ACMn, în timp ce o soluție α cu ~ % Mn apare într-un echilibru metastabil la o temperatură mai scăzută (cu participarea fazei Al Mn) care la cel mai înalt Al treilea caz de expansiune a regiunii soluțiilor solide este cristalizarea fără difuzie, când formarea celei de-a doua faze este complet suprimată și compozițiile soluției solide și ale topiturii inițiale sunt aceleași Pentru întărirea cu topire la suprafață, formarea de noi faze intermediare metastabile cu viteză de răcire în creștere este foarte importantă Un exemplu de manual este formarea de cementită eutectică în loc de grafit în sistemul Fe-C, care are loc atunci când răcirea este accelerată în intervalul de viteze convenționale La viteze de răcire mari și ultraînalte, din topitură pot cristaliza faze metastabile, care nu există deloc în sistemul dat, sau faze care, în condiții de echilibru, nu ar trebui să apară în acest aliaj, ci să existe în alte aliaje ale aceluiași sistem Numărul de astfel de faze găsite în timpul stingerii din stare lichidă este foarte mare, dar este foarte dificil de prezis aspectul lor În practică, este foarte important ca, prin solidificare rapidă, cristalizarea fazelor intermediare individuale, care afectează proprietățile produsului, să poată fi complet suprimată Cazul limitativ al unei modificări a compoziției de fază în timpul solidificării rapide este producerea unui aliaj în stare amorfă, sub formă de sticlă metalică, când procesul de cristalizare este suprimat Compozițiile de aliaje în care se obține o stare amorfă la viteze de răcire de până la e-IO K/s sunt foarte departe de compozițiile aliajelor standard structurale și pentru scule; prin urmare, problema formării sticlelor metalice în legătură cu utilizarea stingerea cu topirea stratului superficial nu prezintă încă un mare interes practic § Modificarea structurii și proprietăților în timpul întăririi cu topirea la suprafață În timpul întăririi cu topirea suprafeței, în stadiul de solidificare au loc schimbări de fază și de structură, care sunt în general imposibile în timpul încălzirii fără topire În același timp, în timpul răcirii rapide a unui strat de suprafață complet întărit, au loc procese care sunt caracteristice călirii pentru martensite și fără transformare polimorfă Datorită vitezei de răcire ultra-înalte în timpul întăririi cu topirea la suprafață, structura în morfologia sa și compoziția de fază este diferită calitativ de ceea ce se obține dacă aceeași piesă este produsă prin metode de turnare Astfel, ca urmare a întăririi cu topirea suprafeței, se naște o structură care nu poate fi obținută nici prin călire cu încălzire în stare solidă, nici prin turnare a pieselor Gama de aliaje și piese supuse călirii cu topire la suprafață, precum și domeniul de aplicare al acestui nou tip de tratament termic, este în continuă extindere În prezent, călirea cu topire la suprafață este utilizată în principal pentru creșterea rezistenței rezistenta la diferite tipuri de uzura, cresterea duritatii si rezistenta la coroziune Călirea fontă Multe piese din fontă cenușie cu grafit lamelar, fontă ductilă cu grafit nodular și fontă ductilă se defectează ca urmare a uzurii suprafețelor de lucru Având în vedere că fonta este cel mai ieftin material de turnare în producția de masă în construcția de mașini și mașini-unelte, este de mare interes creșterea rezistenței la uzură a pieselor din fontă prin întărire cu topirea la suprafață În timpul încălzirii cu laser, grafitul se dizolvă complet sau parțial în stratul de lichid format la suprafață, care, la răcirea rapidă ulterioară, se solidifică sub formă de fontă albă Există două cazuri posibile de formare a structurii în timpul cristalizării Primul caz este că se formează mai întâi dendrite de austenită primară, iar apoi cristalizează ledeburitul Eutecticul poate degenera: austenita sa creste pe dendritele austenitei primare, intre care exista o retea aproape continua de cementita eutectica Al doilea caz este că topitura sub un anumit regim de încălzire este puternic supraîncălzită, drept urmare este mai suprarăcită Ca urmare, formarea austenitei primare este suprimată și întregul volum al stratului topit se solidifică sub formă de eutectic austenit-carbură cu o structură cirrus (lamelară subțire) În primul caz, duritatea stratului de suprafață este HV - , în al doilea ajunge la HV De obicei, este dificil de implementat al doilea caz în producție din cauza formării de fisuri Concentrația de carbon în austenita de origine eutectică, precum și în straturile periferice ale cristalelor primare de austenită, ar trebui să fie apropiată de punctul limită de solubilitate în sistemul Fe-C-Si în cazul echilibrului cu participarea carburii (~ , ) °/o C) La o astfel de concentrație de carbon în austenita aliajelor binare Fe-C, punctul martensită Mn este aproape de temperatura camerei (vezi Fig ) În fontă, austenita cu conținut ridicat de carbon conține mangan, deși alte elemente scad punctul Mn la temperaturi sub temperatura camerei Ca urmare, zona de topire completă după răcire la temperatura camerei conține multă austenită (mai mult de jumătate din volumul întregului strat) Regiunile primare de austenită formate la temperaturi mai ridicate ar trebui să conțină mai puțin carbon și, prin urmare, să aibă un punct Mi mai mare Transformarea martensitică are loc în aceste zone Viteza de răcire scade puternic odată cu scăderea temperaturii, iar auto-calibrarea martensitei proaspăt formate este posibilă cu apariția de ferită și particule de carbură dispersate Astfel, stratul de suprafață după întărire este format din austenită, o carbură de origine eutectică și formată în timpul auto-călirii, și o fază a, care poate fi martensită sau ferită cu conținut scăzut de carbon Austenita din acest strat este metastabilă și, deoarece punctul său L H este aproape de temperatura camerei, sub acțiune mecanică se poate transforma în martensită de stres sau martensită de deformare (vezi § ) O creștere a durității cu un factor de - și o rafinare ascuțită a structurii stratului de suprafață al fontelor cenușii, ductile și de înaltă rezistență determină o creștere semnificativă a rezistenței la uzură a suprafeței de lucru în perechi de frecare Absența particulelor de grafit, care sunt centrele de eroziune într-un flux cu o suspensie de particule abrazive, duce la o creștere a rezistenței la acest tip de uzură La călirea fontelor cu topire la suprafață se formează de obicei trei zone: ) zona de topire completă discutată mai sus; ) o zonă de tranziție de topire parțială cu o cantitate mare de grafit și ) o zonă de încălzire la temperaturi peste Ac fără topire, unde martensita a fost stinsă la răcire În a treia zonă, lângă limita cu a doua, există multă austenită reziduală, deoarece concentrația de carbon în ea ar trebui să fie aproape de limita la temperatura eutectică Adâncimea zonei de topire completă, în funcție de modul de prelucrare (puterea specifică de iradiere și viteza de mișcare a piesei în raport cu fascicul), variază de la , la mm Fonta este primul obiect de utilizare industrială largă de călire cu topire la suprafață Călirea oțelurilor Avantajele călirii oțelurilor cu topire la suprafață față de călirea la suprafață martensitică (fără tablie) sunt mai puțin evidente decât în cazul fontelor Una dintre posibilele direcții de utilizare a acestuia este șlefuirea carburilor primare din oțelurile aliate pentru ridicarea- modificări de vâscozitate (particulele grosiere de carbură servesc drept centre de fractură) Cu călirea convențională, este dificil să se obțină o creștere semnificativă a durității fără a reduce duritatea În oțelul de mare viteză R M , se pot observa particule destul de mari de carburi primare, care reduc vâscozitatea Orez Creșterea unui bob de austenită dintr-un substrat într-un strat de suprafață topit format în timpul încălzirii cu laser a oțelului KhNZMF X (V D * Sadovsky, T I Tabatchikova V M Umnova A A Osintseva) os Dacă acest oțel este supus încălzirii cu laser până când stratul de suprafață este complet topit, atunci în timpul solidificării rapide ulterioare a topiturii (y XJI ~ -IO K / s), cristalizarea carburilor din acesta este aproape complet suprimată, iar suprafața stratul se solidifică sub formă de dendrite de austenită, care la răcirea ulterioară se transformă în martensită Conținutul de carbon și elemente de aliere din această martensită este practic același cu conținutul lor mediu în oțel După recoacere la °C timp de ore, carburi foarte dispersate, cu dimensiunea mai mică de um, sunt precipitate din martensită, distribuite uniform pe întregul volum al stratului Tagla recoaptă poate fi prelucrată pentru a obține forma dorită a muchiei de tăiere, urmată de călire și revenire convențională Ca rezultat, se obține o duritate crescută fără o scădere a durității În timpul încălzirii cu laser până la topirea suprafeței oțelurilor, în anumite condiții, se poate observa efectul cristalizării asupra căptușelii: granulul de austenită format din topitură este o continuare a granulului din zona limită netopită (Fig ) Călirea aliajelor neferoase Întărirea prin topire la suprafață poate fi utilizată pentru a crește rezistența la uzură a pieselor din silumin Odată cu solidificarea rapidă a stratului topit, microstructura este redusă brusc: cristalele soluției a pe bază de aluminiu, siliciu și alte faze, inclusiv cele care conțin fier, care reduc plasticitatea, devin mai mici În plus, suprasaturarea soluției a se dovedește a fi crescută în comparație cu stingerea convențională; acesta este rezultatul expansiunii regiunii a-soluție în timpul solidificării rapide cu o scădere simultană a fracției volumice a fazelor în exces de origine a cristalizării (Si, CuAI , Mg Si etc ) Suprasaturarea mai mare a soluției solide determină o creștere mai mare a durității în timpul îmbătrânirii Toți acești factori determină creșterea rezistenței la uzură a tipului silum Duritatea unor silumini după un astfel de tratament crește de , ori La întărirea cu topirea suprafeței bronzurilor de aluminiu multicomponente, se poate obține o structură monofazată omogenă Deci, de exemplu, bronzul mărcii Br AZh - în stare normală constă dintr-o soluție pe bază de cupru, eutectoid a + y și o fază care conține fier În timpul călirii cu topirea suprafeței, această fază nu are timp să se formeze din topitură (yoxl ^ K/c), care cristalizează sub forma unei singure faze (probabil ( ), care nu suferă descompunere în stare solidă cu formarea fazelor a- și y Stratul monofazat are rezistență crescută la coroziune și efecte de cavitație Întărirea cu topirea suprafeței este încă puțin înțeleasă Pe măsură ce cunoștințele noastre despre aceasta se adâncesc, precum și odată cu creșterea disponibilității instalațiilor tehnologice cu laser și fascicule de electroni pentru implementarea acesteia în industrie, utilizarea acestui nou tip de tratament termic se va extinde, fără îndoială Căutarea zonelor de aplicare a acestui tratament ar trebui efectuată în primul rând în legătură cu aliajele în care, la solidificarea rapidă, se formează noi faze metastabile (inclusiv cele amorfe), regiunea soluției solide este extinsă semnificativ și cristalizarea fazelor dăunătoare este de asemenea suprimat Secțiunea a patra ÎMBĂTRÂNIREA ȘI VACANȚA Aliajul stins este într-o stare metastabilă și are o energie Gibbs crescută În timpul călirii fără transformare polimorfă și în cele mai multe cazuri în timpul călirii cu transformare polimorfă, se formează o soluție solidă suprasaturată, iar aliajul stins tinde să-și scadă energia Gibbs, în urma căreia soluția solidă se descompune Precipitatele dintr-o soluție suprasaturată se pot forma deja la temperatura camerei; cu toate acestea, în majoritatea aliajelor, mobilitatea de difuzie a atomilor la temperatura camerei este insuficientă pentru ca soluția să se descompună la gradul necesar într-un timp acceptabil Prin urmare, pentru a schimba structura și proprietățile unui aliaj întărit, acesta este încălzit - supus îmbătrânirii sau călirii Din punct de vedere istoric, pentru unele aliaje, cum ar fi aluminiul, termenul "îmbătrânire" a fost folosit în mod predominant, pentru altele, cum ar fi oțelurile carbon, "vacanță", iar pentru altele, cum ar fi bronzurile și aliajele de titan, ambii acești termeni au fost folosiți în mod egal termeni Relativ recent, s-a propus ca termenul de "călire" să se aplice acelor aliaje care au fost supuse călirii cu transformare polimorfă, iar termenul de "îmbătrânire" - în cazul călirii fără transformare polimorfă Această diviziune de clasificare este folosită în carte Procesul principal în timpul îmbătrânirii și călirii majorității aliajelor industriale întărite este descompunerea unei soluții solide metastabile În acest caz, aliajul trece într-o stare mai stabilă, deși de obicei departe de echilibrul adevărat, care este caracterizat de un minim absolut al energiei Gibbs Procesele de descompunere a unei soluții suprasaturate într-un aliaj stins decurg spontan cu degajarea căldurii de transformare Faptul că aliajul este încălzit nu contrazice conceptul de procese spontane care au loc în aliaj în timpul îmbătrânirii și călirii, deoarece încălzirea este necesară doar pentru a accelera difuzia, care stă la baza tuturor modificărilor structurale în timpul descompunerii soluțiilor suprasaturate Principalii parametri ai îmbătrânirii și călirii sunt temperatura și timpul de menținere Ratele de încălzire și răcire joacă de obicei un rol subordonat O excepție este fenomenul specific de fragilitate de temperare a oțelurilor aliate în timpul răcirii lente de la temperatura de revenire (vezi § ) Capitolul XI ÎMBĂTRÂNIRE Îmbătrânirea este un tratament termic în care, într-un aliaj supus călirii fără transformare polimorfă, procesul principal este descompunerea unei soluții solide suprasaturate În , inginerul german Alfred Wilm a descoperit fenomenul de îmbătrânire naturală descoperind că îmbătrânirea unui aliaj întărit de aluminiu cu cupru și magneziu (duralumin) la temperatura camerei duce la o creștere a durității Wilm a primit un brevet pentru o metodă de rafinare a duraluminilor, care constă în întărirea aliajelor, urmată de îmbătrânirea naturală, în urma căreia cresc duritatea, rezistența la tracțiune și limita de curgere În , cercetătorii americani Merika, Waltenberg și Scott au publicat un articol celebru în care natura îmbătrânirii duraluminului a fost analizată pentru prima dată Merika a prezentat o ipoteză conform căreia îmbătrânirea duraluminului este asociată cu solubilitatea variabilă a compusului CuA în aluminiu Când aliajul este încălzit, compusul CuAl trece într-o soluție solidă și nu are timp să precipite înapoi în timpul răcirii rapide (stingerii), iar menținerea ulterioară a aliajului la temperatura camerei duce la eliberarea treptată din soluția suprasaturată de foarte mult dispersate și, prin urmare, particule de CuAl invizibile la microscop, care provoacă întărirea Această ipoteză a explicat simplu și convingător datele experimentale disponibile la acel moment Absența întăririi în timpul menținerii probei stinse la - °C a fost explicată prin rata scăzută de formare a precipitatului, iar apariția întăririi cu creșterea temperaturii de menținere la temperatura camerei și până la °C a fost atribuită faptului că că mobilitatea atomică a devenit suficientă pentru a precipita CuAl într-o formă dispersată Creșterea durității în timpul învechirii la °C, atingerea unui maxim de întărire și o scădere suplimentară a durității s-au explicat prin formarea particulelor de CuA cu un anumit grad de dispersie corespunzător durității maxime și coagularea ulterioară a acestora particule O creștere a efectului de întărire în timpul îmbătrânirii ca urmare a creșterii temperaturii de încălzire pentru călire ar putea fi ușor asociată cu o dizolvare mai completă a CuAl în timpul încălzirii, cu formarea unei soluții mai suprasaturate în timpul călirii și, în consecință, cu apariţia în timpul îmbătrânirii a unui număr mai mare de precipitate dispersate dintr-o astfel de soluţie Jeffreys și Archer în au dezvoltat ipoteza de întărire prin dispersie / Derick și au propus o teorie generală a întăririi aliajelor de întărire prin dispersie particule de pymn de orice origine Conform acestei teorii, particulele solide dispersate, acționând ca "ghimpi", "pănau" planurile de alunecare și provoacă întărirea aliajului În timpul coagulării particulelor, când volumul lor total nu se modifică, ci doar numărul lor scade, multe planuri de alunecare sunt eliberate de "tepi" și are loc slăbirea Duritatea și rezistența maximă corespund unui anumit grad critic de dispersie a particulelor solide Acest grad de dispersie este ușor de realizat prin descompunerea soluțiilor solide suprasaturate Teoria originală, care a explicat întărirea duraluminiului în timpul îmbătrânirii camerei prin eliberarea particulelor de SpA dintr-o soluție solidă suprasaturată, a întâlnit o serie de contradicții deja în anii Izolarea CuAl și, în consecință, epuizarea soluției solide în cupru ar fi trebuit să ducă la o scădere a rezistenței electrice, dar în realitate rezistența electrică a crescut în timpul îmbătrânirii naturale În plus, odată cu izolarea CuAl din soluția solidă, perioada de rețea ar trebui să crească datorită diametrului atomic mai mic (decât cel al aluminiului) al cuprului dizolvat prin metoda de substituție Cu toate acestea, studiile cu raze X nu au evidențiat o schimbare a perioadei de rețea când aliajul a atins duritatea maximă și numai după supra-îmbătrânire la temperaturi ridicate, când a avut loc înmuierea, perioada rețelei a crescut, ceea ce a indicat în mod direct eliberarea de CuAl din soluție suprasaturată Luând în considerare aceste contradicții și un număr mare de alți factori experimentali noi, Merika a propus în următoarea explicație a întăririi în timpul îmbătrânirii, care a fost o dezvoltare a ipotezei sale originale Întărirea la orice temperatură de îmbătrânire are loc în timp Expunerea este necesară pentru dezvoltarea proceselor de difuzie care stau la baza descompunerii unei soluții solide suprasaturate La temperaturi ridicate, difuzia atomilor de cupru asigură separarea propriu-zisă a particulelor de CuAl , care "pănau" planurile de alunecare La temperatura camerei, procesele de difuzie pregătesc doar soluția solidă pentru formarea cristalelor de SpA , în timp ce particulele de SpA în sine nu precipită Merika a sugerat că, datorită difuziei într-o soluție solidă suprasaturată, se formează grupuri de atomi de cupru, care nu sunt separați de rețeaua matricei prin interfețe Structura acestor regiuni în soluția solidă de aluminiu este așa cum este necesară pentru apariția ulterioară a particulelor de CuAl sau a unui compus metastabil intermediar aici Datorită acumulărilor de atomi de cupru, trebuie să apară compresia locală a rețelei, iar astfel de zone foarte distorsionate ale soluției solide fac dificilă alunecarea în timpul deformării plastice, provocând întărirea Aceste previziuni s-au adeverit cu brio În , cercetătorii germani Wasserman și Wirte, în stadiul de întărire maximă a aliajelor de Al-Cu, difracția cu raze X a detectat formarea unei faze intermediare într-o soluție suprasaturată (care se notează acum cu Ѳ' în contrast cu echilibrul) faza -CuA ), iar în Guinier în Franța și Preston în Anglia au interpretat în mod independent efectele împrăștierii difuze asupra tiparelor Laue ale monocristalelor Al-Cu îmbătrânite în mod natural, ca rezultat al formării unor regiuni mici îmbogățite în cupru într-un mediu suprasaturat soluţie Mai târziu, aceste regiuni au fost numite zone Guinier-Preston (abreviate ca zone GP) Astfel, poziția inițială a teoriei lui Merik conform căreia îmbătrânirea aliajelor este asociată cu o solubilitate variabilă a fazei în exces, iar întărirea în timpul îmbătrânirii are loc ca urmare a formării de dis Teoria precipitațiilor în timpul descompunerii unei soluții solide suprasaturate s-a dovedit a fi în esență corectă și extrem de fructuoasă, deși această poziție inițială a suferit o serie de perfecționări semnificative în timp și a fost completată ulterior de idei despre rolul pre-precipitațiilor și al fazelor intermediare Întreaga istorie a originii și dezvoltării ideilor despre îmbătrânirea aliajelor este foarte instructivă Este dificil de supraestimat descoperirea îmbătrânirii duraluminului în sine, dar în sine nu a putut deveni baza pentru dezvoltarea de noi aliaje de îmbătrânire, deoarece nu era deloc clar care era natura acestui fenomen, misterios pentru acea vreme și în ce aliaje ar trebui să se aștepte Crearea bazelor teoriei îmbătrânirii este un exemplu viu al modului în care o ipoteză științifică, în termeni generali, reflectând corect natura unui nou fenomen important, a servit drept fundament pentru progresul ulterioar surprinzător de rapid în domeniul teoretic și aplicat știința metalelor Dacă în perioada de după descoperirea de către Wilm a îmbătrânirii duraluminului și înainte de apariția teoriei lui Merik, nu a fost găsit un singur aliaj de îmbătrânire, atunci după publicarea acestei teorii, deja în anii , îmbătrânirea a fost prezisă și descoperită în zeci de aliaje de aluminiu , fier, nichel și alte metale, au fost dezvoltate noi aliaje industriale, întărite prin îmbătrânire Începând cu anii , fluxul de informații privind modificările structurale în timpul îmbătrânirii în diferite grupe de aliaje a crescut rapid În ultimele trei decenii, cele mai importante rezultate au fost obținute prin metoda microscopiei electronice, care a făcut posibilă "vederea" formațiunilor dispersate Crearea de noi aliaje de îmbătrânire cu proprietăți mecanice și fizice speciale deosebite, dezvoltarea unor moduri optime de tratare termică a acestora, studiile extinse în curs ale mecanismului și tiparelor de îmbătrânire în diferite grupuri de aliaje au constituit una dintre direcțiile centrale în dezvoltarea ale metalurgiei moderne, iar lucrările teoretice și aplicate în aceste domenii se bazează pe ipotezele generale ale teoriei îmbătrânirii propuse de Merika § Termodinamica proceselor de separare dintr-o solutie solida În cazul general, o soluție solidă suprasaturată separă o fază care diferă de matrice atât prin compoziția chimică, cât și prin structură Să luăm în considerare mai întâi cazul cel mai simplu, când faza de precipitare diferă de matrice doar prin compoziție Pe fig a prezintă o diagramă de fază cu o serie continuă de soluții solide la temperaturi ridicate Linia MKN, denumită adesea curba de delaminare (prin analogie cu curba corespunzătoare pentru soluțiile lichide), este limita de solubilitate în stare solidă Când aliajul este răcit la o temperatură sub această linie, o altă soluție solidă este eliberată din soluția solidă inițială cu aceeași rețea cristalină, dar cu o compoziție chimică diferită Orez Diagrama de stări cu curba de separare MKN și curbele spinodale RKV (a) și energie Gibbs față de compoziție la trei temperaturi (b) Deasupra punctului critic K, de exemplu, la temperatura T], la orice concentrație, o fază este stabilă, iar curba dependenței energiei Gibbs a unei soluții solide de compoziția sa în orice secțiune este concavă în sus (Fig ) ) Odată cu scăderea temperaturii, energia Gibbs a celor n componente și soluții solide crește (vezi curba energiei Gibbs la temperatura T ) La temperaturi mai scăzute (de exemplu, la T ) și o căldură pozitivă suficient de mare de amestecare a concentrației de soluții solide a n-a, curba energiei Gibbs din partea sa din mijloc se curbează în sus Apoi, într-o regiune a sistemului, nu o soluție solidă este stabilă, ci un amestec de două soluții de compoziție diferită Aceste compoziții pot fi determinate prin trasarea unei tangente la curba energiei Gibbs (vezi § ) Secțiunea curbei aSiSzb este situată deasupra tangentei ab și, prin urmare, se referă la soluții solide care sunt instabile la temperatura Tz, deoarece în această secțiune energia Gibbs a unei faze este întotdeauna mai mare decât cea a unui amestec de faze ale aceeași compoziție medie (de exemplu, Gi>G ) Dacă în vreun fel la o temperatură de T obținut soluție solidă instabilă, atunci ar trebui să se descompună într-un amestec de două soluții solide având o energie Gibbs mai mică Această degradare poate avea loc în două moduri fundamental diferite Caria spinodale Să luăm în considerare descompunerea izotermă a unei soluții solide instabile termodinamic cu energia Gibbs Gr într-un aliaj de compoziție Co (Fig ) Starea finală de echilibru cu energia Gibbs G ] Dacă marchem compoziţiile corespunzătoare punctelor spinodale pe diagrama stărilor la diferite temperaturi (de exemplu, Sj şi S'> în Fig , a), atunci obţinem curba RKV, numită spinodal O soluție solidă, atunci când este suprarăcită la o temperatură sub spinodal, poate suferi descompunere spinodală În schema luată în considerare, nu există o barieră energetică în nicio etapă de descompunere spinodală În realitate, o astfel de barieră poate apărea din cauza apariției energia np de deformare elastică a rețelei Zonele unei soluții solide cu concentrații diferite, deși sunt caracterizate de același tip de structură, diferă în volume specifice Deoarece limita dintre aceste secțiuni este coerentă, deformarea elastică a interfeței dintre secțiunile cu perioade de rețea diferite este asociată cu aspectul acesteia Energia elastică care apare în timpul descompunerii spinodale are o contribuție pozitivă la energia Gibbs, care nu a fost luată în considerare de schema din Fig b Acest fapt poate necesita suprarăcirea suplimentară a soluției solide inițiale cu zeci și sute de grade față de poziția RKV "spinodal chimic" și Fig pentru a iniția descompunerea spinodale , a Spre deosebire de aceasta, linia temperaturilor de debut a descompunerii spin-nodale, situată mai jos, calculată ținând cont de deformarea elastică la limitele coerente de fază, se numește spinodal "coerent" Ideea originală a descompunerii spinodale, prezentată de Gibbs în secolul al XIX-lea pe exemplul soluțiilor lichide, a fost luată în considerare multă vreme în cursurile clasice de termodinamică Apoi, când teoria cristalizării prin formarea și creșterea nucleelor unei noi faze s-a răspândit rapid de la mijlocul anilor , descompunerea spinodală a fost aproape uitată Recent, interesul pentru acesta a reapărut, în special în legătură cu posibilitatea de a obține produse de descompunere dispersate uniform distribuite pe volumul aliajului în timpul tratamentului termic (vezi Sec ) Dezintegrarea după mecanismul de formare și creștere a nucleelor Să analizăm descompunerea izotermă a unei soluții solide a cărei compoziție Co nu se află în regiunea spinodală (Fig ) Energia sa Gibbs Gi este mai mare decât energia Gibbs a unui amestec de echilibru bifazic G Dacă, ca urmare a fluctuațiilor în stadiile incipiente de descompunere, se formează două faze cu compozițiile Cț și CQ apropiate de Co, atunci energia Gibbs a unui astfel de amestec bifazic va fi mai mare decât cea a soluției inițiale de Co (Gs) >Gi) Acest lucru este inevitabil, deoarece curba energiei Gibbs este concavă în sus în afara intervalului spinal Numai când apare o diferență mare de compoziție, de exemplu, Cn-Cn, energia Gibbs scade (G Gi-G Prin urmare, la o temperatură de îmbătrânire constantă Ті, dimensiunea nucleului critic al noii faze scade odată cu creșterea concentrației soluției solide inițiale, adică cu creșterea gradului acesteia suprasaturarea C /Ci (Fig ) La o concentrație constantă a soluției solide inițiale, de exemplu, în aliajul de Co (vezi Fig ), dimensiunea nucleului critic crește odată cu creșterea temperaturii de îmbătrânire, deoarece suprasaturația soluției scade în acest caz § Modificări structurale în timpul îmbătrânirii Principalele modificări structurale în timpul îmbătrânirii sunt reduse la diferite etape de descompunere a unei soluții solide suprasaturate obținute ca urmare a călirii aliajului Deoarece descompunerea unei soluții suprasaturate este un proces de difuzie, gradul de descompunere, tipul precipitatelor din soluție, dispersia, forma și alte caracteristici structurale ale acestora depind de temperatura și durata îmbătrânirii și, bineînțeles, de natură a aliajului, compoziția sa chimică pentru componentele principale În plus, structura aliajului îmbătrânit este afectată de impurități, temperatura de încălzire și viteza de răcire în timpul călirii, deformarea plastică după călire (înainte de îmbătrânire), durata aliajului călit la temperatura camerei înainte de îmbătrânirea artificială și alți factori Dependența structurii aliajului îmbătrânit de un număr mare de factori și natura în mai multe etape a procesului de descompunere a unei soluții solide suprasaturate, combinată cu dispersia mare a precipitatelor, în special în etapele inițiale de descompunere, complică foarte mult studiul a modificărilor structurale în timpul îmbătrânirii Principalele metode de studiere a structurii aliajelor îmbătrânite sunt microscopia electronică și analiza de difracție cu raze X În plus, se obțin date utile studiind modificarea proprietăților mecanice și fizice, în special rezistența electrică, odată cu îmbătrânirea Acest studiu al proprietăților face posibilă formularea de ipoteze și, în unele cazuri, concluzii despre natura și succesiunea modificărilor structurale, în primul rând în stadiile incipiente ale degradarii, când posibilitățile metodelor structurale directe sunt limitate Tipuri de selecții În funcție de structura interfeței dintre precipitat și matrice, se disting trei tipuri de precipitate: complet coerente, parțial coerente și incoerente Într-un precipitat complet coerent, întreaga interfață cu matricea este coerentă și rețeaua matricei în jurul valorii de selecția este distorsionată elastic (Fig , a) Într-o selecție parțial coerentă, cel puțin una dintre limitele cu matricea este coerentă, în timp ce restul poate fi semi-coerent (Fig , b) sau chiar incoerent Selecția necoerentă nu are limite coerente cu matricea Orez Schema structurii unei matrice cu selecții complet coerente (a), parțial coerente (b) și incoerente (c) (Fig , c) În aliajele AI-Cu îmbătrânite, exemple de precipitate complet coerente sunt zonele de fază HP și ", faza T' parțial coerentă și CuA incoerent (structura lor este considerată mai jos, vezi Fig ) Forma si aranjarea spatiala a secretiilor Formular de selecție În aliajele de îmbătrânire, precipitații din soluția solidă apar în următoarele forme principale: lamelare subțiri (de obicei în formă de disc), echiaxiale (de obicei sferice sau cubice) și aciculare Forma precipitatelor este determinata de doi factori concurenti: energia de suprafata (interfaciala) si energia de deformare elastica, tinzand la minim Cerința pentru un minim de energie interfacială determină încercarea pentru o formă echiaxială a precipitatelor și pentru apariția formelor fațetate cu cea mai mică tensiune superficială pe toate fețele Energia distorsiunilor elastice este minimă pentru precipitatele sub formă de plăci subțiri În funcție de care dintre cei doi factori de mai sus predomină, forma precipitatelor este mai apropiată de cea echiaxială sau de plastic subțire În precipitatele complet și parțial coerente, deformarea elastică, care asigură o conjugare lină a rețelelor la limita coerentă, se propagă de la aceasta în adâncimea matricei și a precipitatului (Fig , a, b) Energia de deformare elastică a rețelelor matriceale și selecții de subiecte Tabelul Preston în diferite sisteme cu despre Spiema; h" - ș Sfera Al-Ag + , Al-Zn - , Al-Zn-Mg + , Cu-Co - , Disc Al-Cu - H Cu-Be - , Al-Mg-Si + , ac Al-Cu-Mg - , cu atât mai mare este nepotrivirea structurală a acestor rețele Cu o diferență în diametrele atomice ale componentelor unei soluții solide de substituție care nu depășește %, forma precipitatelor coerente este determinată de cerința unei energii interfațale minime și este apropiată de sferică și cu o diferență de ^ % este factorul decisiv este o energie crescută a distorsiunilor elastice și se formează precipitate subțiri (cel mai adesea sub formă de disc) niya Uneori, precipitatele coerente au o formă de ac, ceea ce corespunde unei energii de deformare elastică mai mare decât precipitatele în formă de disc, dar mai mică decât cele echiaxiale Exemple de diferite forme de zone Guinier-Preston (precipitate coerente) sunt date în tabel Când se formează un precipitat incoerent, nu apar tensiuni tangenţiale, dar apar întotdeauna tensiuni normale, deoarece din cauza diferenţei de volume specifice ale matricei şi precipitatului, apariţia compresiei sau tensiunii hidrostatice (comprehensive) este inevitabil (nu este prezentată) în Fig , c) Este ușor de imaginat acest lucru plasând mental o incluziune rigidă cu o dimensiune mai mare decât Orez Dependența energiei de deformare elastică a matricei E de raportul axelor cța unui precipitat necoerent având formă de sferoid (Nabar-ro) valorile din matrice ar trebui decât o cavitate: în jurul unei astfel de incluziuni, o zonă de rotundă comprimare Calculul efectuat pentru o includere incoerentă sub forma unui sferoid cu semiaxele a și c, cu condiția ca toată deformația elastică să fie concentrată în matrice, a arătat următoarele (Fig ) Când se formează un precipitat sferic (c/a=\), energia de deformare elastică a matricei este maximă; când se formează un precipitat sub formă de subțire disc (c a Orez Structura modulată în aliajul Cu - , % Ni - % Fe cu ? = , nm după învechire la °C timp de min Microfotografie electronică, folie (Butler și Thomas) aranjarea spațială dimensională a precipitatelor coerente la o anumită distanță unele de altele, numită perioadă de modulație a structurii X (Fig și ) Deoarece perioada de modulație nu depășește de obicei câteva sute de distanțe interatomice, structura modulată nu este detectată la microscop cu lumină Cea mai bună metodă de studiu este analiza microscopică electronică a foliilor subțiri În unele aliaje, structura modulată apare în primele etape de descompunere, de exemplu, în timpul descompunerii spino-lungi, în altele, apare la ceva timp după debutul descompunerii Structurile liodulproved în diferite aliaje și în funcție de modul de tratament termic diferă în morfologie diferită În unele cazuri, sunt vizibile plăci subțiri de precipitate, situate la aceeași distanță unele de altele și paralele cu un anumit plan cristalografic, în altele - precipitate asemănătoare tijelor aranjate periodic, care pot forma o rețea tridimensională de tije care se suprapun reciproc în spațiu , paralel cu anumite direcții din matrice, de exemplu, direcția "elastică" în cristale cubice O astfel de rețea de secreții este adesea dezvăluită sub forma unui model caracteristic de "țesut coș" (vezi Fig ) Una dintre varietățile tipice de structuri modulate este o serie de precipitate cubice paralele cu direcțiile ale rețelei cubice a matricei (vezi Fig ) O structură modulată apare în timpul îmbătrânirii unor astfel de aliaje, în care precipitatele coerente creează câmpuri relativ puternice de tensiuni elastice în jurul lor, de exemplu, datorită unei diferențe mari în volumele specifice ale fazelor originale și ale noii Un exemplu clasic este aliajele de întărire prin precipitare pentru magneți permanenți, cum ar fi kunife și kunico, care aparțin sistemelor Cu-Ni-Fe și Cu-Ni-Co Călirea fixează în aceste aliaje o soluție solidă suprasaturată cu un g c to zăbrele, iar îmbătrânirea duce la descompunerea ei în două soluții, care în stare de echilibru au și g c la o rețea, care diferă una de alta și de matrice în compoziție și, în consecință, în perioada rețelei și volumul specific (un sistem binar similar este descris printr-o diagramă de stări în Fig , a) Un alt exemplu de aliaje cu structură modulată care a fost studiată în detaliu sunt aliajele de nichel învechite, în special de tip nimonic, în care, în timpul descompunerii unei soluții suprasaturate cu f c o fază y' coerentă, care are și un g c , se distinge printr-o rețea la grătar În studiul aliajelor binare Ni-Al, s-a arătat că inițial, în timpul îmbătrânirii, se formează precipitate dispuse aleator y' de formă cubică, care, pe măsură ce timpul de îmbătrânire crește, se aliniază treptat în rânduri paralele cu direcţiile matricei (vezi Fig ) Această aliniere nu are loc în timpul descompunerii soluției suprasaturate în sine, ci în perioada de coagulare lentă, când unele particule se dizolvă și altele cresc Oso Particularitatea procesului de coagulare luat în considerare este că, datorită interacțiunii elastice a precipitatelor fazei y', particulele situate favorabil cresc selectiv și alte particule se dizolvă, în urma căreia se dezvoltă o structură modulată Influența tensiunilor de la sarcina externă Tensiunile sub limita de curgere macroscopică, care acționează în timpul perioadei de îmbătrânire, modifică forma precipitatelor, orientarea și poziția relativă a acestora în matrice Câmpul de stres de la sarcina externă interacționează cu câmpurile de stres din precipitate, care se formează într-o astfel de formă, cu o astfel de orientare și aranjare reciprocă încât să fie asigurat minimul de energie elastică a întregului sistem În special, este favorabil din punct de vedere energetic să se formeze astfel de precipitate, în care discrepanța dintre rețeaua de precipitate și matrice este redusă O anumită influență ar trebui exercitată de raportul dintre modulele elastice ale matricei și precipitate Morfologia precipitatelor depinde de direcția cristalografică de aplicare a unei sarcini externe de tensiune sau compresie De exemplu, în timpul îmbătrânirii ( °C) a unui singur cristal al aliajului AI •- , % Cu sub o sarcină de tracțiune aplicată de-a lungul axei [ ], aproape toate precipitatele sub formă de disc ale fazei Ѳ' să fie localizate cu planul habitus în planurile cristalografice ( ) și ( ), iar atunci când sunt comprimate de-a lungul aceleiași axe, aproape toate discurile fazei Ѳ' sunt situate în planul ( ) În consecință, discurile fazei Ѳ' sunt orientate paralel cu axa de tensiune și perpendicular pe axa de compresie În exemplul luat în considerare, nu faza Ѳ' în sine reacţionează la sarcina aplicată în timpul izolării sale Sarcina aplicată forțează formarea zonelor HJ într-un mod orientat, care, odată cu creșterea expunerii, sunt transformate în faza t' Sub acțiunea sarcinii aplicate, ordinea în aranjarea spațială a precipitatelor crește De exemplu, într-un aliaj de nichel cu % Cr și % Al, în timpul îmbătrânirii normale se formează precipitate sferice în fază y', distribuite statistic aleator în matrice, iar sub acțiunea unei sarcini externe în timpul îmbătrânirii, particule eliptice y ' se formează, dispuse sub formă de lanțuri de-a lungul anumitor direcții cristalografice ț &/> - A Distanța îșJEJQb Orez Schema distribuției evolutive a elementului ncrz ychsi o într-o soluție supersolidă pe diferite scări (I-II) a dezintegrarii spin-nodale (n) și a dezintegrarii prin mecanismul de nucleare și creștere (b) (J Kai) Pentru percepţia Cu, CQ n C^, vezi fig și Modificări structurale în timpul descompunerii spinodale În etapa inițială a descompunerii spinnodale, apare un amestec foarte dens de faze, ale căror rețele sunt coerente - trec lin una în alta, iar limitele interfazelor nu sunt clare, ci puternic neclare Care este diferența dintre acest amestec de faze și fluctuațiile compoziționale, care sunt întotdeauna prezente într-o soluție solidă, inclusiv cele de deasupra curbei spinodale RKV din Fig , nu? Cu fluctuații ale compoziției, secțiunile adiacente ale soluției solide sunt, de asemenea, caracterizate prin concentrații diferite și, în consecință, perioade de rețea diferite După cum sa menționat deja în § , fluctuațiile compoziției apar și dispar în mod continuu În regiunea de descompunere spin-lung, zonele soluției solide cu concentrații crescute și scăzute de origine fluctuantă devin Fiind stabile, ele nu numai că nu dispar, ci, dimpotrivă, cresc Pe fig , și arată schematic succesiunea modificărilor în fluctuația aleatorie a compoziției pe măsură ce se dezvoltă degradarea spinnodale În primul moment (/ în Fig , a), s-a format un grup în soluția solidă - o zonă stabilă cu o concentrație crescută a elementului dizolvat (peste concentrația medie de Co), înconjurată de o zonă cu o concentrație redusă Atracția reciprocă preferențială a atomilor de același tip duce în următoarele momente (de exemplu, II în Fig , a) la o creștere și mai mare a concentrației în cluster și la epuizarea în continuare a zonei adiacente în componenta corespunzătoare Acest proces este asigurat de difuzie ascendentă (în Fig , a este indicată prin săgeți), care corespunde unui coeficient de difuzie negativ Acesta din urmă se datorează faptului că unul dintre factorii din formula coeficientului de difuzie D include derivata a doua a energiei Gibbs în raport cu concentrația, și deoarece în regiunea dezintegrarii spinodale (d G/dC ) Prin urmare, inițial, în timpul descompunerii spinodale în aliajele Cu-Ni-Fe, se formează o structură modulată, constând din regiuni asemănătoare tijelor separate prin limite difuze ("țeserea coșului") Pe măsură ce timpul de îmbătrânire crește, amplitudinea concentrației și lungimea undei de concentrare cresc, structura modulată devine grosieră, iar granițele dintre precipitatele coerente devin mai puțin neclare Treptat, stratificarea în compoziție atinge un maxim, corespunzător echilibrului a două faze cu r c a zăbrele Se pierde coerența (din cauza creșterii tensiunilor elastice), iar la interfețe se formează dislocații structurale Pierderea coerenței este însoțită de dispariția structurii modulate și de o puternică grosieră a secrețiilor ca urmare a coagulării Nu există caracteristici morfologice speciale care ar fi tipice doar pentru structurile obținute prin descompunerea spinodale Dezintegrarea spinodale nu dă neapărat o structură modulată, ci o structură modulată structura nu este neapărat asociată cu dezintegrarea spinodale, așa cum se credea anterior În același timp, în cristalele elastic anizotrope, este foarte probabilă formarea unei structuri de țesătură de coș modulată în timpul cariilor coloanei vertebrale Termodinamica și mecanismul descompunerii spinodale predetermină omogenitatea acesteia: nu s-a observat o formare preferențială a precipitatelor la limitele de granule sau pe dislocații în timpul descompunerii spinodale Pentru practică, este de asemenea foarte important ca descompunerea spinodală să fie caracterizată printr-o structură foarte dispersă, care este uniformă pe întregul volum de boabe din faza inițială Din cauza lipsei de caracteristici structurale specifice, nu este întotdeauna ușor de stabilit dacă descompunerea este spinodală într-un aliaj dat Aliajele industriale în care descompunerea spinodale are loc de fapt în timpul îmbătrânirii includ aliaje dure magnetic, cum ar fi kunife și kuniko, kunialele aliate pentru fabricarea arcurilor și aliajele de înaltă rezistență ale sistemului Cu-Ni-Sn Dezintegrare continuă și discontinuă Decăderea continuă Cu descompunerea continuă în soluția suprasaturată inițială, se formează precipitate separate ale fazei în exces și cresc Deoarece precipitatele sunt îmbogățite într-unul dintre componente, faza matricei este epuizată în această componentă și există un gradient de concentrație în ea Cristalele fazei în exces cresc datorită difuziei obișnuite în jos: fluxul de atomi (vezi săgețile din Fig ) este îndreptat spre scăderea concentrației, iar coeficientul de difuzie D este pozitiv Acesta din urmă se datorează faptului că în afara regiunii de dezintegrare spinodale, a doua derivată a energiei Gibbs în raport cu concentrația este d G/dC >Q (comparați cu dezintegrarea spinodale prin difuzie ascendentă la valori negative ale lui D) Precipitatele în creștere în timpul descompunerii continue "sug" treptat elementul de aliere din faza matricei, epuizându-l în volum până la o concentrație de echilibru C (vezi Fig și , b) Mărimea precipitatelor r în timpul descompunerii continue odată cu creșterea duratei de îmbătrânire t crește aproximativ conform legii parabolice: r==(t)m) ( ) Viteza de creștere a precipitatelor este controlată de coeficientul de difuzie volumică D în rețeaua matricei O trăsătură caracteristică a procesului luat în considerare este o scădere continuă a concentrației elementului de aliere pe întregul volum al boabelor inițiale Prin urmare, dezintegrarea se numește continuă Orientarea cristalografică a boabelor fazei inițiale nu se modifică în timpul precipitațiilor continue După caracteristicile microstructurale, descompunerea continuă a soluției în timpul îmbătrânirii este împărțită în uniformă (sau generală) și localizată Cu descompunere uniformă, precipitatele sunt distribuite uniform pe volumul boabelor Nuclearea în timpul dezintegrarii uniforme poate fi omogenă sau eterogenă (vezi § ) În acest din urmă caz, locurile de nucleare preferenţială (dislocaţii, acumulări de locuri libere etc ) sunt distribuite uniform pe corpul bobului Cu descompunerea localizată, precipitatele sunt distribuite neuniform pe corpul boabelor Produșii de descompunere se găsesc la granițele de cereale și subgranule, în benzi de alunecare și în alte locuri Nucleația în dezintegrarea localizată este întotdeauna eterogenă Zone fără emisii În timpul îmbătrânirii unor aliaje (aluminiu, titan, fier, nichel etc ), descompunerea nu are loc în apropierea granițelor soluției solide ale matricei, iar zonele libere de precipitate sunt clar vizibile (Fig și ) În aliajele de aluminiu, lățimea unor astfel de zone este de obicei sutimi sau zecimi de micrometru și sunt vizibile numai la microscop electronic În aliajele p de titan, după îmbătrânire, zonele lipsite de precipitate au o lățime de ordinul mai multor micrometri și sunt clar vizibile la microscopul optic Existența unor zone apropiate de limită lipsite de produși de descompunere a soluției nu contrazice propoziția conform căreia limitele de granule facilitează nuclearea precipitatelor unei noi faze Nu este vorba despre granița în sine, ci despre zona de graniță adiacentă acesteia Deseori se pot observa segregari direct la limita de cereale si alaturi de acestea o zona de frontiera lipsita de segregari (vezi Fig ) Aparitia zonelor de frontiera libere de segregari poate fi explicata prin doua motive Dacă dezintegrarea începe de la granițe și o fază îmbogățită una dintre componente, apoi cu creșterea ei "suge" această componentă din zona de frontieră Descompunerea care începe mai târziu în corpul boabelor nu are loc într-o anumită zonă adiacentă precipitatului, din cauza unei scăderi a suprasaturației soluției de matrice în această zonă (vezi secțiunea zonei din apropierea precipitatului din Fig ) Această explicație nu se potrivește Orez Zona de frontieră lipsită de precipitate în aliajul Al- , % Zn- , % Mp după învechire la °C timp de ore Micrografie electronică, folie (Annvn Lorimer, Nn-Kolson) Orez Fig Zone de frontieră fără precipitate (luminoase) în aliaj de titan VT stins la faza de la o temperatură de °C și maturat la °C, ore fundalul este o fază p puternic gravată în care s-a separat o fază a dispersată X (I I Novikov, O V Kasparova, I S Polkin) duce la zona de soluție necompusă la limitele unde nu există precipitate (vezi zona îngustă de-a lungul limitei "curate" din Fig ) Un motiv mai general pentru apariția zonelor libere de precipitate este epuizarea regiunilor apropiate de graniță în locurile libere din cauza scurgerii către limită Concentrația de echilibru a golurilor termice scade brusc, exponențial, odată cu scăderea temperaturii În timpul călirii, acest proces din interiorul bobului nu are timp să treacă în măsura necesară, iar rețeaua este puternic suprasaturată cu locuri libere În prima pe- Distanța de la limita cerealelor Sub răcire prin stingere, când locurile libere sunt încă foarte mobile la temperaturi ridicate, ele se grăbesc către granițele de cereale - chiuvetele locurilor vacante Ca urmare, în apropierea limitelor de cereale, concentrația de locuri libere într-o anumită zonă pare a fi mai mică decât în restul boabelor, unde se păstrează o concentrație mare de locuri libere în exces (Fig ) Grupurile libere, așa cum sa menționat mai devreme, facilitează nuclearea precipitatelor, mai ales dacă volumul specific crește în timpul descompunerii soluției Posturile vacante de stingere contribuie, de asemenea, la creșterea difuziei noilor nuclee de fază Se poate presupune că, la o anumită suprasaturare a soluției cu un element de aliere, adică la o anumită temperatură de îmbătrânire, descompunerea într-un anumit timp are loc numai în acea parte a corpului de cereale în care concentrația locurilor libere nu este mai mică decât o anumită valoare critică Cr Dacă curba din Fig caracterizează distribuția concentrației de goluri pe secțiunea transversală a granulelor a soluției de matrice în aliajul stins, apoi la temperatura de îmbătrânire întrucât aici concentrația de locuri libere este mai mică decât Cb La o temperatură de îmbătrânire mai scăzută T , suprasaturarea soluției cu un element de aliere este mai mare decât la o temperatură 'A, iar degradarea acesteia poate avea loc la o concentrație mai mică de locuri libere (concentrație critică) a posturilor vacante C ob[) Dacă răcirea este încetinită în timpul călirii, atunci mai multe locuri libere au timp să se scurgă până la limita granulelor (comparați curbele Orez Schema de distribuție a concentrației de locuri libere în apropierea limitei de cereale pentru diferite moduri de stingere: / - întărire de la temperatura D; - întărire de la temperatura T >D; - întărire de la o temperatură de ' cu răcire lentă Nu și ) iar zona liberă de precipitate este mai largă (ob >ob ) Astfel, pentru a îngusta zonele de limită lipsite de precipitate, este necesară creșterea temperaturii de stingere, accelerarea răcirii de stingere și scăderea temperaturii de îmbătrânire Deformarea plastică a aliajului întărit înainte de îmbătrânire, facilitând descompunerea dizolvării suprasaturate, poate preveni complet apariția acestor zone Cazurile sunt posibile când direct la limita de cereale există o zonă îngustă, lipsită de precipitate, epuizată în elemente de aliere care s-au segregat la limită, iar pe ambele părți este adiacentă unei zone libere de precipitate din cauza scurgerii de locuri libere către limite În această zonă, soluția are concentrația inițială de elemente de aliere Modelele considerate ale influenței diferiților factori asupra lățimii zonelor libere de precipitate au fost stabilite în mod repetat în studiul aliajelor de aluminiu și titan Rolul acestor zone în funcționarea aliajelor îmbătrânite în multe cazuri nu este complet clar Cel mai adesea, se crede că zonele lipsite de precipitate sunt dăunătoare, deoarece, datorită limitei de curgere mai scăzute, deformarea plastică este localizată în ele, ducând la distrugerea intergranulară Conform uneia dintre ipoteze, în interiorul zonei "slabe" se generează cu ușurință dislocații, care alunecă de-a lungul limitei granulelor și formează acumulări plate în apropierea joncțiunilor triple, unde se nucleează fisurile intergranulare Zona deformată plastic, lipsită de precipitate, este un anod în raport cu restul granulului și provoacă o fractură intergranulară accelerată în timpul coroziunii prin tensiuni Totuși, există un alt punct de vedere, conform căruia zonele luate în considerare sunt utile, deoarece solicitările se relaxează mai complet în ele, care sunt concentrate în punctul în care banda de alunecare se oprește la limita granulelor Cu cât zona moale este mai largă, cu atât această relaxare este mai completă și, în consecință, cu atât este mai dificil ca o fisură să se nucleeze și să crească Nu este ușor de obținut dovezi directe ale rolului zonelor lipsite de precipitate, deoarece, odată cu modificarea lățimii lor la modificarea modului de tratament termic, alte caracteristici structurale care afectează proprietățile aliajului se modifică și ele simultan Discontinuă (degradare celulară) În timpul descompunerii discontinue în boabele soluției suprasaturate inițiale an, celulele (coloniile) unui amestec în două faze n + p, având o structură asemănătoare perlitului, sunt nucleate și cresc (Fig ) Faza oo din interiorul celulelor are aceeași rețea ca și faza inițială an, dar compoziția sa este echilibrată la o temperatură de descompunere dată sau intermediară între inițială și echilibru Transformarea luată în considerare poate fi scrisă sub următoarea formă: csp -> oo r ( ) Compoziția medie a amestecului bifazic oo + P din interiorul celulei este aceeași cu compoziția soluției inițiale an Descompunerea se dezvoltă pe măsură ce frontul celular se deplasează în soluția inițială datorită creșterii cooperante a fazelor a! și p, în mod similar cu creșterea unei colonii de perlit În timpul transformării, concentrația soluției inițiale rămâne neschimbată tot timpul până când această soluție dispare complet La limita celulei și soluția inițială într-o zonă îngustă, există un salt brusc de concentrație - de la concentrația inițială în soluție la concentrația soluției ai în interiorul celulei Prin urmare, degradarea se numește discontinuă, spre deosebire de continuă, în care concentrația elementului de aliere în soluția inițială scade treptat, deoarece Rns Colonii de descompunere discontinuă în aliaj Ni- % Cr- % Nb Învechire la °С" ore după stingere de la 'С X (A G Rakhstadg, O M Khovova, Ts N Geveling) spuma este "aspirată" ca urmare a creșterii fazei p în exces Dezintegrarea discontinuă cu raze X a fost descoperită pentru prima dată de N V Ageev, M Hansen și G Sachs în pe un aliaj de argint cu cupru Odată cu degradarea continuă, perioada de rețea a soluției matricei se schimbă fără probleme I I Novikov datorită scăderii treptate a concentrației sale pe tot volumul, iar liniile modelului de difracție de raze X, respectiv, sunt amestecate și neclare În descompunerea discontinuă, pe modelul de difracție de raze X se notează două sisteme de linii: unul corespunde soluției inițiale an cu o anumită perioadă de rețea, iar celălalt corespunde soluției ai cu o concentrație finită și o perioadă proprie de rețea Odată cu dezvoltarea dezintegrarii discontinue, liniile modelului de difracție de raze X nu se deplasează, adică perioadele de rețea ale soluției a a două compoziții nu se schimbă Treptat, interferența soluției cu concentrația inițială este slăbită, deoarece cantitatea acesteia scade, iar reflexiile din soluție cu concentrația finală cresc Dezintegrarea discontinuă începe de la granițele boabelor Cu o mică distanță interlamelară în celule sau o vătămare puternică a regiunii transformate, este dezvăluită la microscop luminos sub formă de zone întunecate, de obicei puternic diferite de granulele luminoase ale soluției suprasaturate inițiale Orientarea cristalografică a fazei ar în interiorul celulei diferă de orientarea inițială a fazei au din boabele în care această celulă crește În același timp, orientarea fazei ag în interiorul celulei este aceeași ca și în boabele vecine de cealaltă parte a limitei, unde a început descompunerea discontinuă Astfel, avansul frontului celulei de descompunere discontinuă către un bob este însoțit de o reorientare a rețelei cristaline a fazei de matrice și poate fi interpretat ca avans al limitei de bob spre bobul "mâncat" În exterior, acest lucru este similar cu formarea de proeminențe, "limbi" în timpul recristalizării primare, atunci când secțiuni individuale ale limitei cu unghi înalt se îndoaie și se deplasează către una dintre boabe (vezi Fig ) În timpul descompunerii discontinue, faza în exces este eliberată din matricea din spatele graniței, care se deplasează către boabele învecinate Stimulul termodinamic pentru avansarea limitei de cereale luate în considerare este diferența dintre energiile Gibbs în vrac ale soluției suprasaturate inițiale și amestecul în două faze din interiorul celulei (Gj-G în Fig ) Dacă compoziția fazelor din interiorul celulei nu atinge valori de echilibru, atunci formarea acestui amestec duce totuși la o scădere a volumului energiei Gibbs, deși nu în măsura maximă posibilă Mecanismul de nucleare a unei celule de dezintegrare discontinuă nu a fost identificat cu precizie Una dintre ipotezele bazate Orez IG Schema formării unei celule de dezintegrare discontinuă în apropierea unei granițe de migrare (Furnelle și Clarke) pe structura frontului de transformare se reduce la următoarele Limita de cereale migrează, elementul dizolvat se segregă în jurul său și este eliberat sub formă de particule care fixează local limita Continuând să migreze, granița se arcuiește între secreții, iar acestea se alungesc odată cu creșterea, urmând granița care avansează (Fig ) Acesta este modul în care se formează alternanța secțiunilor fazelor a și p, adică o celulă asemănătoare perlitei se naște în spatele graniței de cereale migratoare Alte ipoteze pentru nuclearea celulelor au fost, de asemenea, propuse, în special, ținând cont de nuclearea repetată a plăcilor de fază p la granița α-granule migratoare Mecanismul de creștere al celulei formate este mai clar În fața capetelor plăcilor sau tijelor fazelor ar și , concentrația elementului de aliere B în matrice este crescută și respectiv scăzută (adică, că faza p este îmbogățită în componenta B, în timp ce faza ar este epuizată) Ca și în cazul creșterii unei colonii de perlit în austenită, în timpul creșterii cooperative a unei celule bifazice de degradare discontinuă, componentele sunt redistribuite prin difuzie de-a lungul interfeței dintre matrice și celulă În cazul dezintegrarii continue, totuși, creșterea precipitatului este controlată de difuzia volumică perpendiculară pe suprafața precipitatului Rata de difuzie de-a lungul limitei interfaciale a matricei cu celula este mult mai mare decât cea a celei în vrac, iar căile de difuzie sunt foarte scurte, deoarece distanța dintre plăci în celulă este mică Prin urmare, descompunerea discontinuă poate avea loc rapid la temperaturi relativ scăzute, inclusiv cele când creșterea precipitatelor izolate ale fazei P prin mecanismul descompunerii continue are loc la o viteză foarte scăzută sau este aproape complet suprimată Distanța interlamelară în interiorul celulelor scade odată cu scăderea temperaturii de îmbătrânire În timpul creșterii unei colonii, în interiorul acesteia se menține o distanță interlamelară aproximativ constantă, caracteristică unei anumite temperaturi de îmbătrânire Acest lucru este asigurat de o creștere a numărului de plăci din colonie ca urmare a ramificării plăcilor, și nu generarea repetată a acestora La temperaturi mai scăzute de descompunere discontinuă / * celulele învecinate cresc de la o limită pe ambele părți ale acesteia, adică în direcții direct opuse Deformarea plastică a soluției suprasaturate inițiale, care crește densitatea dislocațiilor din aceasta, poate accelera și încetini descompunerea discontinuă În practică, este foarte important ca o mică adăugare a unui al treilea element la aliajul binar poate accelera sau întârzia degradarea discontinuă Unul dintre motivele încetinirii descompunerii discontinue, până la suprimarea ei completă, este dificultatea în migrarea limitelor ca urmare a segregării adăugării celui de-al treilea element pe acestea Dintre aliajele industriale, descompunerea discontinuă în practica din fabrică se găsește în bronzul beriliu (de exemplu, gradul BrB ), aliajele de magneziu bazate pe sistemul Mg-Al-Zn (de exemplu, gradul ML ) și aliajul de fier austenitic gradul NKhTYu În timpul îmbătrânirii, se încearcă de obicei să se evite descompunerea discontinuă, deoarece o structură în două faze cu precipitate incoerente după descompunerea discontinuă este mai grosieră și, în consecință, mai puțin puternică decât după întărirea prin precipitare convențională, atunci când se formează precipitate dispersate coerente sau semi-coerente În plus, precipitatele lamelare incoerente ale fazei în exces la limitele granulelor fragilizează aliajul Descompunerea discontinuă dăunătoare bronzurilor de beriliu poate fi eliminată complet prin aplicarea unei deformări puternice la rece (mai mult de %) sau prin introducerea de aditivi mici, de exemplu, , % Co sau , % Mg În aliajele de magneziu, încetinirea răcirii în timpul călirii crește volumul care a suferit o degradare discontinuă în timpul îmbătrânirii În piesele turnate întărite cu răcire cu aer, limitele granulelor de pe microsecțiune sunt puternic gravate ca urmare a dezintegrarii discontinue, care a avut timp să treacă aici în timpul răcirii cu stingere lentă Uneori este utilă degradarea discontinuă Dacă în timpul descompunerii discontinue se precipită în aliajul NKhTYu o fază coerentă cu matricea, fiecare fază-y' (de tip Ni Al), atunci după îmbătrânire se obține o structură dispersată și proprietățile mecanice cresc Etapele descompunerii soluției în timpul formării întăririi prin precipitații a zonelor Guingier-Preston Pentru întărirea prin precipitare a aliajelor de aluminiu și a bronzurilor de beriliu la temperatura camerei imediat după rezistența electrică a cuvelor crește (Fig ) Acest lucru se explică prin formarea într-o soluție solidă suprasaturată a grupurilor de atomi de elemente de aliere - grupuri care împrăștie undele de electroni Este posibil ca unele dintre grupuri să aibă timp să se formeze deja în perioada de răcire de stingere Inițial, dimensiunea clusterelor este foarte mică, iar metodele structurale nu le dezvăluie După ceva timp, clusterele pot crește atât de mult încât provoacă efecte de difracție asupra modelelor de difracție de raze X ale unui singur cristal lov și modele de difracție a electronilor când folii translucide Clusterele detectate prin metode structurale sunt numite zone Guinier-Preston Au aceeași rețea cristalină ca și soluția matricei, dar datorită diferenței dintre diametrele atomice ale metalului de bază și ale elementului de aliere, acumularea elementului de aliere determină o modificare locală a distanțelor interplanare Pe fig prezintă modelul propus de Gerold pentru structura zonei HP într-un aliaj aluminiu-cupru Atomii de cupru ocupă unul dintre planurile { }, iar planurile paralele de pe ambele părți ale acestuia constau numai din atomi de aluminiu Deoarece diametrul atomic al cuprului este mai mic decât cel al aluminiului, planurile pline cu atomi de aluminiu sunt deplasate către planul format din atomi de cupru Deplasarea straturilor atomice din pozițiile lor normale scade odată cu distanța față de centrul zonei MS și, conform acestui model, al paisprezecelea strat atomic de pe ambele părți ale planului central rămân nedeplasate Datorită diferenței mari a diametrelor atomice ale cuprului și aluminiului, care provoacă o deformare elastică semnificativă grilaje, forma zonelor P din aliaje de aluminiu-cupru este subțire, sub formă de disc În aliajele AI-Ag și Al-Zn, diferența dintre dimensiunile atomilor de aditiv și de aluminiu este mică, deformarea elastică a rețelei este mică, iar forma zonelor HP este sferică (vezi Tabelul ) Atomii de argint și zinc formează grupuri sferice, în jurul cărora soluția este epuizată de elementul de aliere Mărimea zonelor HJ depinde de compoziția aliajului, de temperatură și de durata îmbătrânirii și este de ordinul - nm Astfel, de exemplu, zonele HP în formă de disc din aliajele AI-Cu au un diametru de aproximativ nm Formarea clusterelor este un proces de difuzie asociat cu mișcarea atomilor unui element de aliere în rețeaua unei soluții solide Cea mai importantă caracteristică a cineticii formării clusterelor este mobilitatea difuzivă extraordinară a atomilor elementelor dizolvate Ciorchinii se formează chiar și la temperaturi negative (în aliajele AI-Zn la minus °C) Coeficientul de difuzie al elementelor de aliere într-o soluție de aluminiu la temperaturi camere și mai scăzute poate fi calculat din rata de creștere a clusterului, de exemplu, folosind formula ( ) Astfel de valori calculate s-au dovedit a fi cu multe ordine de mărime mai mari decât coeficientul de difuzie obținut prin extrapolarea valorilor determinate experimental la temperaturi ridicate în experimentele de difuzie convenționale Această diferență pentru o soluție de cupru în aluminiu la temperatura camerei este IO ( ) Rata de difuzie anormal de mare în timpul formării de ciorchini în timpul îmbătrânirii se datorează suprasaturației soluției solide cu locuri libere în timpul stingerii Concentrația de echilibru a locurilor libere la temperatura de stingere este cu multe ordine de mărime mai mare decât la temperatura de îmbătrânire În timpul călirii, o parte semnificativă a locurilor libere nu are timp să se anihileze în chiuvete, iar soluția solidă este suprasaturată nu numai cu elementul de aliere, ci și cu locurile libere Deoarece mecanismul de difuzie în soluțiile substituționale este vacant, stingerea locurilor vacante accelerează brusc migrarea atomilor elementului de aliere, ceea ce este motivul pentru rata foarte mare de formare a clusterelor la temperaturi relativ scăzute Odată cu creșterea temperaturii de încălzire pentru stingere, suprasaturarea soluției solide cu locuri libere crește și formarea de clustere este accelerată Efectul opus este produs de răcirea întârziată în timpul călirii, deoarece mai multe locuri libere au timp să se scurgă în chiuvete (la dislocări, limite boabe și suprafața liberă a probei) în timpul perioadei de răcire de stingere După o creștere rapidă a rezistenței electrice în perioada inițială de îmbătrânire ("reacție rapidă"), care durează de obicei câteva zeci de minute, aceasta crește lent pentru o lungă perioadă de timp (vezi Fig ) În timpul acestei creșteri lente a rezistenței electrice ("reacție lentă"), viteza de difuzie, care asigură formarea zonelor, rămâne anormal de mare Principala dificultate teoretică este de a explica reținerea pe termen lung (pentru multe ore și zile) a unui exces semnificativ de locuri libere de stingere, în ciuda existenței unui număr mare de chiuvete pentru acestea (dislocații, limite de cereale) Una dintre ipotezele propuse pentru a depăși această dificultate este următoarea Locurile libere sunt legate de atomii elementului dizolvat în complexe, iar creșterea zonelor este asigurată de migrarea acestor complexe Apropiindu-se de zonă, complexul se disociază într-un loc liber și un atom al elementului de aliere, care este atașat zonei O creștere a concentrației de locuri libere la limita zonei creează migrarea lor direcționată în matrice, unde se întâlnesc cu atomii elementului dizolvat și formează noi complexe Deoarece concentrația de complexe în apropierea limitei zonei este mai mică decât departe de aceasta, complexele migrează în zonă, se disociază, donându-i un atom al elementului de aliere etc Zona acționează ca o pompă care pompează atomii a elementului dizolvat din matrice și trimite locuri vacante la matrice Unele dintre locurile libere se anihilează în chiuvete și, prin urmare, rata de difuzie, care asigură formarea și creșterea zonelor, scade Când se discută natura zonelor HP, acestea sunt de obicei comparate cu faze intermediare neclare În acest caz, se subliniază adesea că zona HP nu este o fază nouă, ci o regiune a soluției solide inițiale îmbogățită în elementul dizolvat Spre deosebire de fazele intermediare, care se caracterizează prin rețeaua proprie, zona HP are aceeași rețea ca și soluția de matrice, doar că se deformează din cauza diferenței de diametre atomice ale solubilului și solventului Nu există o interfață clară între zonă și soluția înconjurătoare În unele aliaje, zonele HP (clustere) se formează fără incubare, imediat după călire sau chiar în timpul răcirii călirii, în timp ce fazele intermediare și stabile apar după o anumită perioadă de incubație Toate aceste fapte mărturisesc diferența dintre zonele HP și fazele intermediare și stabile Prin urmare, zonele HP sunt adesea numite pre-segregari pentru a le distinge de segregările "adevărate" ale fazelor intermediare și stabile cu o structură diferită calitativ Spre deosebire de o astfel de abordare structurală, care tratează zonele HP ca pre-precipitări, din punct de vedere termodinamic Orez Diagrama stării sistemului AI-Cu cu linia solvus a zonelor HP (la Biton și Rolleson) și conodul pt Din punct de vedere, ele pot fi considerate ca o fază metastabilă independentă intermediară între soluția matriceală și faza stabilă O astfel de interpretare rezultă din multe caracteristici importante ale comportamentului zonelor MS Spre deosebire de fluctuațiile de concentrație, care apar continuu și sunt spălate prin mișcarea termică, zonele GP sunt stabile pentru o lungă perioadă de timp (la temperaturi scăzute, pentru o perioadă nedeterminată de timp) S-a stabilit experimental că, odată cu creșterea duratei de îmbătrânire, dimensiunea zonelor crește, iar zonele mai mari cresc datorită dizolvării celor mai mici, adică exact așa cum are loc coagularea particulelor de fază Compoziția zonelor la o anumită temperatură de îmbătrânire nu depinde de compoziția aliajului În cele din urmă, și cel mai important, zonele MS dintr-un sistem binar au propria lor linie solvus (Fig ): ele se formează numai atunci când răcirea soluției matricei sub această linie Dacă există zone HP în aliaj, atunci ele se dizolvă în matrice atunci când sunt încălzite la o temperatură peste linia lor de solvus Iată o analogie completă cu izolarea și dizolvarea unei faze stabile Astfel, zonele HP pot fi considerate ca a doua fază, care se află în echilibru metastabil cu soluția matricei Faptul că zonele nu diferă ca tip de rețea de matrice nu contrazice această afirmație, deoarece, de exemplu, într-un sistem cu o serie continuă de soluții solide (vezi Fig , a), faza stabilă eliberată sub cupola de separare are aceeași rețea ca și matrice Prin analogie cu curba de separare legată de echilibrul stabil a două faze cu aceeași rețea (vezi Fig a), pe diagrama de stări poate fi trasată o curbă în formă de cupolă a echilibrului metastabil al soluției matriceale și zonelor HJ (vezi linia punctată din fig ) La orice temperatură, conodul, de exemplu, mn, ar trebui să conecteze punctele de compoziție ale zonelor HP (pe ramura dreaptă a curbei bombate) și soluția de matrice epuizată (pe ramura stângă) Aici, soluția de matrice epuizată în elementul de aliere și zonele HJ sunt considerate ca faze metastabile formate din soluția solidă omogenă inițială Zonele HP diferă de alte faze intermediare în structura interfeței cu matricea Zonele sunt selecții complet coerente și, prin urmare, interfața lor cu matricea este neclară Din cele de mai sus se poate observa că termenul "pre-precipitare" în raport cu zonele HP este foarte arbitrar, deoarece acestea pot fi considerate precipitate coerente Mecanismul de nucleare a zonelor HP este slab studiat Densitatea dislocațiilor într-un aliaj stins recristalizat este de ' - IO cm- , iar în cazul nucleării eterogene pe dislocații, numărul de zone pe unitate de secțiune ar trebui să fie caracterizat de această valoare În realitate însă, densitatea segregărilor zonelor HP (numărul de zone pe unitatea de volum) este măsurată printr-o valoare de ordinul IO cm- , iar în secțiune transversală, de ordinul IO' cm- Se crede că clusterele sunt caracterizate în principal prin nucleare omogenă pe fluctuațiile concentrației Dacă considerăm zona HP ca o fază, atunci în timpul nucleării sale, modificarea energiei Gibbs a aliajului AG = -AGc -r + A Pov -A upr Datorită coerenței zonei și a matricei, componenta ASp poate fi neglijată Aproape de zona timpurilor mici măsura (în stadiul inițial al formării sale) componentă \Gynp este de asemenea foarte mică Apoi, la o suprasaturare suficient de mare, bariera energetică pentru nuclearea zonei HJ ar trebui să fie foarte mică, ceea ce explică apariția clusterelor imediat după stingere sau chiar în timpul răcirii prin stingere De mare importanță practică este faptul că zonele HP sunt ușor nucleate pe întregul volum al soluției solide de matrice și dau o structură de descompunere uniformă cu o densitate mare de precipitate (vezi Sec ) Separarea fazelor intermediare și stabile În majoritatea aliajelor industriale îmbătrânite, o fază metastabilă poate precipita dintr-o soluție suprasaturată, a cărei structură este o soluție intermediară, mv > KDE matrice și o fază stabilă (vezi taT)L ) Orez Celule elementare ale fazelor intermediare stabile ( ) și metastabile (O' și Th"), care pot fi eliberate dintr-o soluție de aluminiu în timpul îmbătrânirii aliajelor Al-Cu (Hornbogen) În unele sisteme, se disting două faze metastabile intermediare În timpul formării nucleului oricărei selecții, modificarea totală a energiei Gibbs constă din trei componente: А G =-А GO +А GDoe -А Gypr Energia Gibbs a fazei metastabile este mai mare decât cea a fazei stabile, iar formarea nucleului său în matrice determină o scădere mai mică a energiei Gibbs în vrac Motivul separării unei faze intermediare în locul uneia stabile este energia interfacială semnificativ mai mică la limita cu matricea și, în mod corespunzător, creșterea mai mică a AGnoB în timpul formării unui nucleu (vezi Sec ) Prin urmare, cea mai importantă caracteristică comună a structurii tuturor * fazelor intermediare din aliajele de îmbătrânire este că oferă tratează cel puțin o graniță coerentă între selecție și matrice Precipitarea fazelor intermediare este de obicei parțial și uneori complet coerentă Precipitate complet și parțial coerente ale fazelor intermediare au fost studiate în detaliu în aliajele AI-Cu îmbătrânite Pe fig prezintă celula unitară a fazei stabile Ѳ (CuA ) și fazele intermediare metastabile Ѳx și Ѳ" Este prezentată și celula unitară a aluminiului, care caracterizează aproximativ structura matricei (fără a lua în considerare atomii de cupru din matrice ct-soluție, care reduc oarecum perioada de rețea) Rețeaua fazei t stabile este tetragonală cu perioade a = , nm și c = , nm Structura fazei t în planurile ( ), ( ) și ( ) (și orice alte planuri) diferă foarte mult de structura matricei și, prin urmare, separările fazei t sunt complet incoerente Rețeaua fazei intermediare Ѳ" este tetragonală, compoziția fazei corespunde cu CuA În structura Ѳ" unele planuri sunt ocupate doar de atomi de aluminiu, iar unele sunt ocupate doar de atomi de cupru Separațiile Ѳ" sunt complet coerente, iar conjugarea cu matricea de aluminiu de-a lungul planului ( ) este ideală (pentru Ѳ", ca și pentru aluminiu, perioada rețelei este a = , nm) Pe aceleași plane ( ) și ( ), coerența este asigurată de o deformare elastică mare, întrucât în apropierea straturilor ocupate de atomii de cupru distanța interplanară este redusă ( , nm în loc de , nm) Grosimea maximă a precipitatelor Ѳ "este de nm, iar diametrul este de până la nm Ele sunt numite și zone GP , spre deosebire de zonele GP , care au o rețea matriceală și au fost desemnate mai sus drept zone GP În prezent, toată lumea folosește denumirea Ѳ", mai degrabă decât GP , deoarece rețeaua acestor selecții diferă de rețeaua matricei Reţeaua fazei intermediare Ѳ' este tetragonală cu perioade a= , nm, c= , nm, compoziţia corespunde compusului CuAl De-a lungul planului ( ), separarea lamelară Ѳ' are o limită coerentă cu matricea cu conjugarea ideală a rețelelor În planurile ( ) și ( ), nepotrivirea dintre structura lui Ѳ' și matrice este semnificativă, iar interfața este semi-erentă Astfel, precipitatele fazei Ѳ' sunt parțial coerente, iar câmpul tensiunilor elastice din jurul lor este mai mic decât în jurul precipitatelor coerente ale fazei Ѳ" și zonelor HP Forma precipitatelor fazei Ѳ' este clar vizibil în Fig , unde plăcile sale sunt dispuse paralel și perpendicular pe planul foliei Fazele intermediare și stabile sunt nucleate regenno, spre deosebire de zonele HP, care se caracterizează prin nucleare omogenă O excepție este faza stabilă Al Sc din aliajele de aluminiu, care este generată în mod omogen, uniform pe întregul volum al matricei Acest lucru se explică prin faptul că compusul Al Sc este singura fază stabilă din aliajele de aluminiu, ale căror precipitate sunt complet coerente cu matricea datorită unei foarte bune corespondențe structurale Orez Plăci de fază Ѳ', perpendiculare (/) și paralele ( ) pe planul foliei ( ) și zone GP ( ) în aliajul AI - % Cu, învechit la °C timp de zile Micrografie electronică, folie (Philips) Locurile preferate de nucleare a fazelor intermediare (în timpul îmbătrânirii) sunt dislocațiile individuale, limitele cu unghi mic (pereți de dislocare), faliile de stivuire și, probabil, grupurile vacante O fază intermediară poate avea, de asemenea, originea în zonele HP Precipitatele incoerente ale fazei stabile își au originea, de preferință, la granițele cu unghi înalt și grupurile libere În plus, fazele stabile pot fi nucleate pe precipitate anterioare ale fazelor intermediare Nuclearea precipitatelor de faze intermediare pe dislocari este facilitata in principal datorita structurilor Această discrepanță între nucleu și soluția matricei este parțial sau complet compensată prin rarefacție sau îngroșare în apropierea marginii extraplanului Plăcile fazei intermediare sunt nucleate cu o astfel de orientare pe dislocațiile de margine, încât câmpurile de stres din aceste plăci și dislocații se anulează parțial reciproc În formula ( ), termenul AGynp, care împiedică nuclearea, este mic atunci când o particulă semi-erentă este separată de dislocații și poate fi chiar negativă - energia elastică a unei dislocații favorizează nuclearea Când se inițiază o precipitare incoerentă a unei faze stabile cu o energie de suprafață (interfacială) mare, componenta ÂGnOB mai degrabă decât AGynp joacă un rol decisiv în formula ( ) Când se formează un precipitat incoerent la limita granulelor, care este o interfață gata, componenta AGDob, care împiedică nuclearea, se dovedește a fi redusă, adică nuclearea unui precipitat incoerent la o limită cu unghi înalt este facilitată Pentru precipitatele coerente si semi-coerente, energia interfaciala este mult mai mica decat pentru una complet incoerenta Prin urmare, în timpul generării lor, rolul determinant în formula ( ) îl joacă componenta AGynp, și nu AGnOB Dislocările și granițele granulelor servesc ca locuri de nucleare preferențială și pentru că pe ele se formează segregații de atomi ai elementului dizolvat - atmosfere Cottrell - la dislocații și segregarea de echilibru la limitele cu unghi înalt Deoarece fazele intermediare și stabile sunt caracterizate printr-o concentrație crescută a elementului de aliere, este mai ușor să se formeze în regiunile matricei care sunt deja îmbogățite cu acest element Precipitarea unei faze stabile poate apărea la limitele de cereale chiar și în perioada de răcire de stingere Acest lucru se întâmplă, în special, atunci când unele aliaje de aluminiu sunt stinse în apă clocotită Dacă volumul specific al fazelor intermediare și stabile este mai mare decât cel al matricei, atunci este firesc ca nuclearea lor să fie facilitată pe clustere de vacante, care se formează rapid în matrice datorită suprasaturației sale cu vacante de stingere Faliile de stivuire servesc ca locuri de nucleare eterogenă numai în cazurile în care structura precipitatului este identică cu structura faliei de stivuire De exemplu, în aliajele AI-Ag, faza intermediară y' are r i zăbrele, iar defectul de ambalare în c la zăbrele, după cum știți, Orez !Sch Dependenţa energiei Gibbs de compoziţia zonelor stratificate cu imaginea u?*' ale GP ale X-paci£O'r metastabile suprasaturate p'-n sta-bnlpS faza p se află ca un strat subțire al rețelei H P În consecință, banda de defect de stivuire dintre dislocațiile parțiale într-o soluție solidă de argint în aluminiu, îmbogățită în atomi de argint (atmosfera Suzuki), este o fază y' gata de respirat După cum sa demonstrat în § , solubilitatea fazelor metastabile este întotdeauna mai mare decât cea a fazei stabile Să considerăm un sistem ipotetic în care zonele HP, o fază intermediară p' și o fază stabilă ₽• Pe fig curba Ga descrie dependența energiei Gibbs de compoziția fazei a, care se poate delamina odată cu formarea zonelor HP (prin analogie cu curba energiei Gibbs la temperatura Г din Fig , b) Tangenta comună la ramurile curbei de energie Gibbs va da compoziția matricei (Сѵ Гп) situat in mine- echilibru gustativ cu zonele HP, care sunt considerate aici ca o fază metastabilă cu aceeași rețea ca și matricea Faza intermediară p' și faza stabilă p au propria rețea cristalină diferită de cea a matricei și, prin urmare, curbele de energie Gibbs Gp' și GpHe sunt continuare ale curbei Ga Tangenta comună la curbele Ga și Gp' determină compoziția matricei (Ca-p'), care este în echilibru metastabil cu faza intermediară P' În mod similar, se determină compoziția matricei (Са р), care este în echilibru cu faza stabilă Se poate observa că Csgn > C a-P' > Ca-P Orez , referitor la o anumită temperatură, ca- nu se va modifica calitativ nici la alte temperaturi: solubilitatea zonelor HP va fi întotdeauna mai mare decât cea a fazei p', iar solubilitatea fazei p' ar trebui să fie mai mare decât solubilitatea fazei p Pe diagrama de stare, sub linia de solubilitate a fazei p stabile, ar trebui să existe linii de solvus (solubilitate) ale fazei p' intermediare și zonele HP (Fig ) Liniile de solvus construite experimental fazele intermediare Ѳ' și Ѳ" și zonele GP din sistemul AI -Cu sunt prezentate în Fig Cinetica și secvența formării excreției în timpul îmbătrânirii Din fig se poate observa că în aliajul de Co, scăderea energiei Gibbs în timpul precipitării unei faze p stabile este mai mare decât în timpul formării unei faze p intermediare și a zonelor HP: aeG>ac>ab Cu toate acestea, acest lucru nu înseamnă că probabilitatea formării unei faze stabile este întotdeauna mai mare odată cu îmbătrânirea Pe fig Valorile energiei de volum de Gibbs sunt reprezentate grafic de-a lungul axei y În secțiunea , s-a arătat că secvența formării fazei este controlată nu de nivelul de energie de volum Gibbs atins, ci de mărimea barierei energetice la nuclearea unei noi faze Bariera energetică a nucleării - munca de formare a unui nucleu critic (AGKp) fără a lua în considerare componenta elastică este egală cu o treime din energia sa interfacială [vezi formula ' ( )] Energia interfaciala este minima pentru zonele HP, in timp ce maxima pentru precipitatele incoerente ale fazei stabile De aici AG^ -GP->p'->p La temperatura de îmbătrânire T , care depășește temperatura solvus a zonelor HP, faza p' se separă mai întâi de soluția suprasaturată și apoi faza p, adică a->p'->p La o temperatură de îmbătrânire Gz care depășește Tabelul Etape de descompunere a unei soluții suprasaturate în aliaje industriale Sistemul capului Stadii de degradare AI-Cu AT-Mg Ai-Cu-Mg Al-Cu-Mg-Fe-Ni Al-Mg-Si Al-Zn-Mg Al-Zn-Mg-Cu Cu-Be AL AL DI AK - AD B BrB Zone GP->Ѳ"-*Ѳ'->Ѳ (CuA ) Zone GP-> '-> (АІзМ^г) Zone rn->S'->S (AkCuMg) Zone GP-> '-> (Al CuMg) HP-> Z-> benzi (Mg Si) HP-"]'-"] zone (MgZn )-> -> T (AI MgaZn ) HP->M'-M zone [Mg(CuZn) ] Zone GP->v/~*'V (СнВе) din faza Ș', numai faza Ș stabilă poate fi separată dintr-o soluție suprasaturată Aceasta corespunde regulii generale: cu cât gradul de suprasaturare al soluției solide este mai mic față de faza stabilă, cu atât este mai mic numărul de transformări intermediare Mai sus, această regulă a fost demonstrată pe exemplul unui aliaj: gradul de suprasaturare a soluției a scăzut odată cu creșterea temperaturii de îmbătrânire; este valabilă și pentru aliajele de diferite compoziții la o temperatură de îmbătrânire constantă De exemplu, dacă luăm un aliaj relativ slab aliat cu o compoziție la stânga punctului Ca rn din Fig , apoi la temperatura de îmbătrânire Тi, în ea nu se pot forma zone HP În tabel Figura prezintă exemple de secvență în care precipitații apar în aliaje ale diferitelor sisteme cu creșterea timpului de îmbătrânire sau a temperaturii de îmbătrânire (la expunere constantă) Tabelul nu arată succesiunea precipitațiilor în timpul îmbătrânirii în funcție de condițiile industriale, ci numărul de etape de precipitare posibile pentru un aliaj dat într-o gamă largă de temperaturi și timpi de menținere în timpul îmbătrânirii, inclusiv cele în condiții neutilizate în industrie De exemplu, pentru majoritatea aliajelor, regimul de îmbătrânire este ales astfel încât să nu precipite nicio fază stabilă (vezi §§ și ) Este foarte important pentru teoria și practica îmbătrânirii (vezi § ) să știe cât de precipitate mai stabile sunt generate și cresc dacă s-au format anterior precipitate mai puțin stabile Înregistrarea procesului de descompunere a unei soluții suprasaturate sub forma unei scheme os->GP- indică doar o secvență temporală (la o temperatură constantă) sau de temperatură (la o expunere constantă) a apariției diferitelor tipuri de precipitate Această intrare nu ar trebui să fie I I Novikov O G-O Se poate presupune că zonele HJ se transformă întotdeauna în faza p' ca urmare a rearanjarii rețelei, iar faza p' în faza p Există trei moduri de a forma precipitate mai stabile Prima metodă este transformarea directă indicată a precipitatelor mai puțin stabile în altele mai stabile, adică o schimbare a tipului de rețea, o tranziție alotropică în volumul precipitatului fără participarea matricei (/ în Fig ) Această cale poate fi realizată doar cu o mică diferență în structura alocărilor și, prin urmare, este rară În studiul aliajelor de îmbătrânire AI - CH s-au obţinut date experimentale, care pot fi interpretate ca o rearanjare directă a zonelor HP în precipitate (fazele/', care, prin urmare, au fost numite zone HP A doua metodă este nuclearea fazei P' pe zonele HP și creșterea precipitatelor P' în matrice și, în mod similar, nuclearea fazei Ș pe precipitatele p' și creșterea particulelor p în matrice ( în Fig ) A treia cale este independentă Orez ! Trei variante ale nucleării unei faze p mai stabile în matricea s în prezența fazei mai puțin stabile formate anterior ' nuclearea unei faze mai stabile în matrice departe de segregările unei faze mai puțin stabile și a zonelor HP ( , Fig ) Peste temperatura de solvus a fazei intermediare, faza p stabilă poate fi izolată numai din matrice Care vor fi locurile de nucleare preferată la temperaturi mai scăzute de îmbătrânire, atunci când o fază intermediară s-a separat deja, nu poate fi încă prezis în avans De exemplu, în aliajele AI - Cu Ѳ-faza (CuAI ) pe în stadiile incipiente de descompunere, se nucleează la limitele de granule ale matricei, iar în etapele ulterioare, la interfețele dintre faza t și soluția de aluminiu În aceleași aliaje, faza Ѳ' pornește în stadiile incipiente de descompunere, precipită la dislocații, iar în etapele ulterioare, se nucleează pe precipitate ale fazei Ѳ "- Unele studii indică faptul că faza Ѳ" este formată nu prin rearanjarea și dezvoltarea zonelor HP, ci precipită direct din chmatrine Numeroase date arată că în aliajele sistemului L -Zn-Alg, precipitarea fazei qf în timpul îmbătrânirii artificiale este nucleată în zonele HJ formate în timpul îmbătrânirii naturale Acest fenomen este utilizat la alegerea modurilor de îmbătrânire (vezi § ) În bronzul beriliu, faza y' își are originea și în zonele HP Orez Curbele C de izolare dintr-o soluție suprasaturată de faze stabile (| ) și metastabile ((U) (schemă pentru două versiuni ale curbei C a fazei P) diferit Dacă faza stabilă formată mai târziu se nucleează pe precipitatele [Γ-fazei] metastabile care au apărut mai devreme, atunci la temperaturi sub punctul de intersecție al curbelor C ale acestor faze, perioada de incubație pentru formarea fi- faza poate fi semnificativ mai scurtă decât atunci când este izolată independent de matrice În consecință, în loc de o continuare lină a curbei C (secțiunea oa, Fig ), ar trebui să existe o ramură ob deplasată spre stânga Dacă faza p' nu are un efect de inițiere asupra nucleării fazei fi, atunci, în principiu, este posibilă o anumită deplasare a curbei oa spre dreapta, spre expuneri mai lungi, datorită unei scăderi a suprasaturației soluţia matricei în timpul formării fazei fi' La temperaturi apropiate de solvusul fazei p , perioada de incubație a formării acesteia poate fi mai lungă decât cea a fazei fi stabile, iar apoi fazele își schimbă locurile în ordinea apariției în timpul îmbătrânirii Acest ar trebui realizată într-un interval foarte îngust de temperaturi de îmbătrânire de la până la care suprasaturarea soluției matricei în raport cu faza fi' este scăzută (vezi Fig ) Faza metastabilă poate să apară mai târziu decât cea stabilă și din alte motive De exemplu, la granițele unui aliaj de îmbătrânire* se pot vedea precipitate incoerente ale unei faze stabile înainte ca precipitații parțial coerente ale unei faze metastabile să apară în volumul de boabe Acest lucru este facilitat de absența dislocărilor în volumul boabelor, adică locuri de nucleare eterogenă a unei faze metastabile Un alt caz de separare a fazei stabile anterioară celei metastabile este considerat în § În § s-a dovedit că formarea unei faze mai stabile ar trebui să conducă la dizolvarea unei faze mai puțin stabile În îmbătrânirea aliajelor, această regulă joacă un rol important În apropierea zonelor HP, concentrația soluției matricei este egală cu Cx-rp (vezi Figurile și ) După formarea fazei fi' intermediare, concentrația soluției se stabilește la limita cu aceasta Prin urmare, în matrice apare un gradient de concentrație al lui Ca rn-Ca-p' Difuzie de egalizare în matrice în direcția acestui gradient * Orez Structura aliajului AI - % Ag, întărit de la °C și maturat la °C, zile Micrografie electronică, folie X (Clark) dientul creează o suprasaturare a soluției față de faza Ș' și o face nesaturată față de zonele HP Ca urmare a izolării, faza Ș' va crește din cauza dizolvării simultane a zonelor HJ În mod similar, după formarea unei faze Ș stabile, concentrația soluției la limita cu aceasta , atunci cu o creștere a temperaturii de îmbătrânire de la la T , rezistența scade (punctele d, e și f), iar la temperatura T\ aliajul se află în stadiul de îmbătrânire de întărire, iar la temperaturile T și T - în stadiul de supraîmbătrânire M V Zakharov, rezumand datele pentru aliaje pe diferite baze, a constatat că temperatura de îmbătrânire pentru rezistența și duritatea maximă este o anumită fracțiune din temperatura solidus (la scară absolută): ^stea - ( , - , )?\ІL ( ) Această relație empirică nu poate fi considerată o formulă care permite calcularea cu precizie a valorilor temperaturilor de îmbătrânire pentru rezistența maximă din punctele de topire Permite estimarea doar a nivelului aproximativ al unor astfel de temperaturi atunci când se compară aliaje cu puncte de solidus foarte diferite și, în consecință, cu mobilitate de difuzie foarte diferită a componentelor la aceeași temperatură (de exemplu, aliaje pe bază de metale diferite) Odată cu creșterea temperaturii de îmbătrânire, rezistența aliajului se poate dovedi a fi mai mică decât în starea inițială întărită (vezi Fig ) O astfel de îmbătrânire puternică este cauzată de coagularea mult avansată a secrețiilor și de o scădere puternică a matricei dopate(tm) corespondența tratamentul termic este uneori numit inexact recoacere, deși esența proceselor de aici este aceeași ca în îmbătrânirea obișnuită: descompunerea soluției și coagularea precipitatelor Alungirea relativă în timpul îmbătrânirii la călire scade semnificativ (vezi Fig ), iar odată cu dezvoltarea supraîmbătrânirii, cel mai adesea se modifică ușor, continuând să scadă ușor, sau crește ușor § Influenţa compoziţiei aliajului asupra îmbătrânirii Orez Schema de dependență a creșterii maxime posibile a durității în timpul îmbătrânirii de compoziția aliajelor într-un sistem binar: A / - diferența dintre valorile durității aliajului îmbătrânit și întărit Influența compoziției în sistemele binare Pe fig , linia Atpr arată schematic modul în care conținutul unui element de aliere dintr-un aliaj binar afectează creșterea durității în timpul îmbătrânirii conform regimului care asigură întărirea maximă Un astfel de grafic poate caracteriza efectul compoziției asupra creșterii rezistenței la tracțiune sau a forței de curgere în timpul îmbătrânirii În aliajele cu o concentrație de component B sub C , îmbătrânirea este imposibilă, deoarece în ele nu se poate obține o soluție solidă suprasaturată (stingerea este imposibilă) În toate aliajele cu o concentrație de element de aliere mai mare decât Сі, o soluție solidă suprasaturată este fixată în timpul călirii, iar îmbătrânirea este posibilă Dacă aceste aliaje sunt supuse îmbătrânirii conform regimului optim pentru fiecare dintre ele, care asigură o întărire maximă, atunci se poate aștepta ca odată cu creșterea concentrației din a doua componentă, creșterea durității în timpul îmbătrânirii va crește (segmentul m), va atinge un maxim, iar apoi va scădea treptat (segmentul pr) În aliajul C , toate celelalte fiind egale, se poate obține o densitate mai mare de precipitate decât în aliajul C , datorită suprasaturației mai mari a soluției solide Sle Efectul temperaturii și al timpului de îmbătrânire asupra rezistenței maxime a diferitelor aliaje ale aceluiași sistem poate varia semnificativ I I Novikov În consecință, se poate obține o întărire mai mare cu aliajul C decât cu aliajul C Teoretic, efectul îmbătrânirii ar trebui să fie maxim pentru aliajul C$, a cărui compoziție corespunde punctului limitator de solubilitate la temperatura eutectică În practică, este imposibil să se obțină o soluție a de compoziție C , deoarece aceasta ar necesita stingerea aliajului exact de la punctul de topire al eutecticului Deoarece temperatura de călire este aleasă sub temperatura solidus pentru a evita suprasaturarea, suprasaturarea maximă a soluției și întărirea maximă prin îmbătrânire sunt atinse la o concentrație a elementului de aliere în aliaj oarecum la stânga punctului de solubilitate limită, de exemplu, într-un aliaj de compoziție C Scăderea întăririi în secțiunea pr se explică astfel În aliajele C și C stinse de la aceeași temperatură, soluția a are aceeași compoziție (punctul d) În consecință, în aceste aliaje, densitatea precipitatelor în faza a după îmbătrânirea la aceeași temperatură va fi aceeași, iar creșterea durității soluției a în ambele aliaje ar trebui să fie aceeași Dar în aliajele stinse C și C , pe lângă cristalele primare a, există și un exces de fază p din eutectic În aliajul C , este mai mare, iar faza α este mai mică decât în aliajul C& (rs > rq) Deoarece întărirea în timpul îmbătrânirii are loc ca urmare a descompunerii soluției α, datorită cantității sale mai mici, creșterea durității aliajului C ar trebui să fie mai mică decât cea a aliajului C Cu alte cuvinte, cu aceeași creștere a microdurității cristalelor a primare, duritatea întregului aliaj C devine mai slabă în timpul îmbătrânirii din cauza cantității mai mari de faza p "balast", care nu este implicată în îmbătrânire Rezistența aliajului învechit depinde de nivelul inițial - rezistența aliajului întărit Deoarece rezistența soluției a crește odată cu creșterea concentrației elementului de aliere în ea, aliajele care sunt apropiate ca compoziție de punctul limită de solubilitate la temperatura eutectică au rezistență ridicată în starea de stingere și întărire ridicată în timpul îmbătrânirii De aici rezultă că compozițiile celor mai puternice aliaje de îmbătrânire sunt situate pe diagrame de stare în apropierea punctelor de solubilitate limită Influența compoziției în sistemele ternare Regularitățile influenței compoziției asupra îmbătrânirii aliajelor sistemului ternar sunt calitativ aceleași ca în sistemul dublu într-o zonă monofazată, care sunt situate pe aceeași Orez Secțiuni izoterme ale sistemului ternar la temperatura de stingere (linii continue) și temperatura camerei (linie punctată) sistem Cunoscând tăieturile izoterme la temperatura de călire (linii continue în Fig ) și la o temperatură mai scăzută, de exemplu, temperatura camerei (linii întrerupte), putem prezice dacă îmbătrânirea este posibilă în orice aliaj de interes pentru noi și pentru aliaje din aceeași regiune de fază - unde urmează așteptați o întărire mai mare De exemplu, aliajul nu este capabil de îmbătrânire, deoarece nu este bun la temperatura camerei în sistemul binar din fig Aliajele și la temperatura de stingere sunt situate în regiunea α monofazată, iar la temperatura camerei - în regiunea bifazată α + P- Prin urmare, pot fi stinși într-o soluție α suprasaturată și supuse îmbătrânirii Suprasaturarea soluției în aliajul este mai mare decât în aliajul și, prin urmare, aliajul ar trebui să fie întărit mai puternic în timpul îmbătrânirii (o analogie completă cu aliaje duble C și C din fig ) Aliajele și sunt, de asemenea, capabile să se întărească în timpul îmbătrânirii Deoarece sunt pe același con, compoziția n-soluției din ele la temperatura de încălzire pentru stingere este aceeași (punctul d) Dar valoarea întăririi în timpul îmbătrânirii aliajului ar trebui să fie mai mică datorită cantității mai mari de faza p "balast", care nu a trecut în "-soluția atunci când este încălzită pentru călire (o analogie completă cu aliajele C și C din Fig ) Aliajele , și pot fi de asemenea îmbătrânite Ele diferă de aliajele , , și în fazele de separare În aliajul se distinge faza Ț, iar în aliajele și fazele р și ț În ce regiune de fază se află cele mai puternice aliaje de îmbătrânire, de obicei nu este posibil să se prezică, deoarece chiar dacă compoziția și structura fazelor stabile sunt cunoscute, atunci cel mai adesea nu știm nimic în avans despre tipul și structura metastabilului intermediar precipită Și aceste alocări, de regulă, oferă maximul * îmbătrânire întărire Un exemplu ilustrativ este aliajele industriale bazate pe sistemul AI-Zn-Mg (tip ) În aceste aliaje, conform diagramei de stare, compusul ternar T (Al Mg Zn ) se află în echilibru stabil cu soluția a de aluminiu, iar în timpul îmbătrânirii, care asigură o rezistență ridicată, se separă faza m) ', intermediară între a -soluţie şi faza m] (MgZn ) Nu este încă posibil să prezicem astfel de evenimente În ciuda anumitor limitări, diagrama de fază este încă extrem de valoroasă în alegerea compoziției și a tratamentului termic al unui aliaj de îmbătrânire Indică gama de compoziții în care trebuie căutate aliajele de îmbătrânire, vă permite să alegeți intervalul de temperaturi de întărire (vezi § ), nivelul de temperatură de îmbătrânire pentru rezistența maximă [vezi relația ( )] și să dezvăluie pentru testarea experimentală compozițiile aliajelor apropiate de limita de solubilitate la temperatura de călire Cu cât este mai mare diferența de solubilitate limită la temperatura eutectică (peritectică) și cea a camerei (C -Ci în Fig ), cu atât mai mare este de așteptat întărirea în timpul călirii și îmbătrânirii aliajelor, deoarece poate fi o suprasaturare mai mare a soluției solide obţinute în timpul călirii Dacă se știe deja că în sistemul ternar A-B-C, aliajele din regiunea bifazată a + p sunt puternic întărite în timpul îmbătrânirii, atunci în celălalt sistem A-B-D, aliajele întăribile termic ar trebui în primul rând poate fi căutată în gama de compoziții, în care din soluția a poate fi izolată faza p Această abordare facilitează foarte mult căutarea aliajelor de îmbătrânire de înaltă rezistență, orientând cercetătorul către anumite regiuni de fază ale diagramei de stare Influența aditivilor mici și a impurităților Aditivii speciali și impuritățile aleatorii conținute în aliaj în miimi - zecimi de procente, uneori afectează puternic cinetica descompunerii soluției, structura și proprietățile aliajului îmbătrânit Influența aditivilor, direct legată de formarea unei noi faze, nu este luată în considerare mai jos, deoarece un astfel de aditiv acționează ca o componentă normală a aliajului Mecanismele de influență a aditivilor mici care nu provoacă o modificare calitativă a compoziției fazei pot fi diferite Aditivul poate fi caracterizat printr-o energie de legare mare cu locuri libere, iar atomii săi în soluție solidă acționează ca lo în urechi pentru posturi vacante Un astfel de efect este exercitat de aditivii Cd, In, Sn și Be într-o soluție de aluminiu-cupru Captarea locurilor vacante de către atomii de impurități duce la scăderea participării acestora la transportul atomilor elementului principal de aliere (cuprul din aliajele AI-Cu) către zonele HP Adăugările mici de Cd, In, Sn și Be întârzie formarea și extinderea zonelor HP în aliajele AI-Cu, iar întărirea în timpul îmbătrânirii încetinește Aditivul se poate dovedi a fi horofil și segrega la interfața matricei cu precipitații, reducând aici energia interfacială Deci, în aliajul AI- % Cu la limita fazei s' cu o soluție de aluminiu, y= mJ/m , și în același aliaj, dar cu adaos de , % Cd, y= mJ /m Cu o scădere a energiei interfațale, în conformitate cu formula ( ), munca de formare a unui nucleu critic scade, adică crește numărul de precipitate pe unitatea de volum În plus, o scădere a barierei energetice în timpul nucleării secrețiilor sub acțiunea unui aditiv horofil poate scurta perioada de incubație Astfel, în aliajul AI- , % Cu la °C, perioada de incubare pentru formarea fazei Ѳ' este de ~ ore, iar adăugarea a , % Cd o reduce la h Conform formulelor ( ) și ( ), pe măsură ce energia interfacială scade, coagularea precipitatelor încetinește De exemplu, o mică adăugare de cadmiu reduce rata de coagulare a precipitatelor în faza t' din aliajul AI-Cu cu un factor de cinci Inhibarea coagulării este deosebit de valoroasă pentru îmbătrânirea aliajelor rezistente la căldură, în care înmuierea este împiedicată în acest fel în timpul funcționării produsului la temperaturi ridicate Un alt efect practic important de la un mic adaos de cadmiu este scăderea temperaturii solvurului fazei Ѳ" în aliajele AI-Cu Astfel, în aliajul AI- % Cu, adăugarea a , % Cd reduce solvusul de faza Ѳ", de la °C și în același timp accelerează formarea fazei Ѳ' Ca urmare, într-un aliaj cu cadmiu la ° C, în loc de faza Ѳ "-, se eliberează faza Ѳ ", care este un întăritor mai puternic (cu o densitate suficientă a precipitației sale) Acesta este motivul pentru efectul benefic al unui mic adaos de cadmiu la unele aliaje industriale bazate pe sistemul AI-Cu, pentru care temperatura regimului de imbatranire industriala este de doar - °C Astfel, același aditiv mic poate avea un efect diferit asupra proceselor de îmbătrânire în diferite intervale de temperatură Adăugarea a , - , % Cd la aliajul AI- % Cu, întârzierea formării zonelor HP, încetinește și reduce întărirea în timpul îmbătrânirii naturale De asemenea, crește densitatea precipitatelor fazei Ѳ' la CC, crescând întărirea În final, același aditiv la o temperatură de îmbătrânire de °C duce la înlocuirea unui întăritor mai puțin eficient (Ѳ") cu unul mai eficient (Ѳ') Un alt mecanism de influență a unui aditiv mic este asociat cu intrarea acestuia în compoziția zonelor HP și stabilizarea zonelor Amestecul de , % Si în aliajul AK - (sistemul AI-Cn-Mg-re-Ni) crește densitatea precipitatelor în fază S' și rafinează aceste precipitate la °C, crescând astfel rezistența aliajului Se presupune că atomii de siliciu fac parte din zonele HP, făcând zonele stabile până la temperaturi mai ridicate, astfel încât faza S' la CC este nucleată pe ele, și nu pe dislocații Deoarece densitatea de distribuție a zonelor HP nucleate omogen este foarte mare, densitatea precipitatelor în fază S' este crescută Concentrația atomilor unui aditiv mic în faza de separare poate scădea energia lui Gibbs în vrac, astfel încât munca de formare a unui nucleu critic scade și densitatea precipitatelor crește (când curba Gp din Fig este deplasată în jos, diferența în volumul Gibbs energiile G^ cresc, care este stimulul termodinamic al transformării) Este posibil ca acesta să fie efectul unui mic adaos de argint în aliajele AI-Zn-Mg Sub influența sa, precipitații din faza ^' sunt măcinate în aceste aliaje Introducerea de aditivi mici și reglarea conținutului de impurități este una dintre cele mai eficiente modalități de a controla procesul de îmbătrânire § Alegerea modului de îmbătrânire Alegerea temperaturii și a duratei de învechire După o evaluare preliminară a nivelului de temperatură de îmbătrânire, conform relației ( ) "sau prin analogie cu alte aliaje pe bază de același metal, se elaborează experimental modul de îmbătrânire, realizând grafice similare cu Fig și După cum știți, îmbătrânirea este împărțită în naturală, care are loc la temperatura camerei, și artificială, care necesită încălzire la o anumită temperatură În majoritatea aliajelor de îmbătrânire, îmbătrânirea la temperatura camerei după călire nu dă o asemenea modificare a proprietăților care ar putea fi utilizată practic Proprietățile mecanice ale cuprului întărit, nichelul și multe alte aliaje nu se schimbă deloc la temperatura camerei, deoarece este prea scăzut pentru dezvoltarea suficientă a proceselor de difuzie în ele În aliajele de aluminiu (duralumini, etc ), formarea zonelor HP în timpul îmbătrânirii naturale duce la o întărire puternică, care este utilizată pe scară largă în industrie Conceptele de îmbătrânire "naturală" și "artificială" caracterizează condițiile pentru implementarea acesteia, dar nu determină fără ambiguitate natura modificărilor structurale într-o soluție solidă suprasaturată Dacă excludem din considerare aliajele fuzibile, în care îmbătrânirea naturală are loc la o temperatură omologică ridicată (pentru aliajele de plumb, aproximativ , Tvl) și duce la degradare avansată, atunci putem presupune că în majoritatea aliajelor se formează doar grupuri în timpul îmbătrânirii naturale În același timp, în timpul îmbătrânirii artificiale, în funcție de temperatura și durata acesteia, descompunerea soluției se oprește fie în stadiul de zonă, fie în stadiul de separare a fazelor intermediare, fie ajunge la coagularea precipitatelor fazei stabile I N Fridlyander a propus să utilizeze conceptele de îmbătrânire în zonă și fază în paralel cu conceptul de îmbătrânire naturală și artificială Îmbătrânirea în zonă a aliajelor de aluminiu poate fi naturală și artificială și se termină în stadiul de formare a zonelor HP Îmbătrânirea în fază a aliajelor de aluminiu, de regulă, este artificială Excepția este păstrarea pe termen lung la temperatura camerei a aliajelor bazate pe sistemul Al-Zn-Mg Este practic important ca aliajul după îmbătrânirea zonei și fazei să fie caracterizat de un set diferit de proprietăți Îmbătrânirea în zonă a aliajelor de aluminiu se caracterizează printr-o alungire relativă mare (b> - ^ - %), o diferență semnificativă între rezistența la tracțiune și limita de curgere (oo, g / o - , -: - , ), impact ridicat rezistență și rezistență la coroziune sub tensiune Îmbătrânirea zonei este doar întărire Faza de îmbătrânire poate fi de întărire și înmuiere (supraîmbătrânire) Îmbătrânirea în fază de întărire se caracterizează printr-o alungire relativă redusă, o mică diferență între rezistența la tracțiune și pre Îmbătrânirea excesivă în stadiul de coagulare a secrețiilor poate fi numită îmbătrânire prin coagulare problema fluidității (ao> / ogv = , h- , ), rezistență redusă la impact și rezistență redusă la coroziune sub stres Subdiviziunea îmbătrânirii în zone și faze de îmbătrânire este în mare măsură condiționată În primul rând, subdivizarea segregărilor în zone HP și faze intermediare este condiționată (a se vedea § ), ceea ce se reflectă în numele dublu al zonei HP - faza t coexistă cu ele pentru o lungă perioadă de timp (vezi Fig ) , momentele apariției unei faze intermediare sau dispariția completă a zonelor HP pot să nu se reflecte în curbele de modificări ale proprietăților Fără studii structurale directe, măsurând doar proprietățile, este imposibil să spunem fără ambiguitate cu ce stare structurală avem de-a face Cu toate acestea, subdivizarea îmbătrânirii în zone și fază de îmbătrânire, în ciuda convenționalității sale, este utilă, deoarece permite navigarea în alegerea modului de îmbătrânire pentru a obține un anumit set de proprietăți Atunci când alegeți regimul optim de îmbătrânire, se pornește adesea de la cerința de a obține o rezistență maximă Dar pentru multe produse, criteriul pentru regimul optim de îmbătrânire nu este rezistența maximă, ci o combinație de proprietăți diferite În funcție de modul, modificările structurale și complexul de proprietăți obținut, îmbătrânirea artificială poate fi împărțită în îmbătrânire completă, incompletă, supraîmbătrânire și stabilizatoare (modurile și proprietățile corespunzătoare sunt date în Tabelul pentru aliajul de aluminiu turnat AL ) Îmbătrânirea artificială completă se efectuează la o astfel de temperatură și durată încât să se obțină rezistență maximă Tabel Moduri de îmbătrânire și proprietăți ale aliajului AL Tip de îmbătrânire Desemnarea modului Temperatura de încălzire, sC Expunere, h av' MPa °o MPa f> % Fără TI preliminar - - noah întărindu-se Incomplet T - - Total Tb - - Stabilizare T - - , Îmbătrânirea artificială incompletă este îmbătrânirea cu o expunere mai scurtă sau la o temperatură mai mică decât cea completă, pentru a crește rezistența, menținând în același timp o ductilitate suficientă Incomplete, vechi e: moduri corespund ramurilor ascendente ale curbelor din Fig și O oarecare pierdere a unei posibile creșteri a rezistenței este compensată de o scădere mai mică a ductilității Îmbătrânirea excesivă este îmbătrânirea la o temperatură mai mare sau la o expunere mai lungă decât la maxim, pentru a obține o combinație de rezistență crescută, ductilitate, rezistență la coroziune, conductivitate electrică și alte proprietăți Modurile de supraîmbătrânire corespund ramurilor descendente ale curbelor din Fig și În comparație cu îmbătrânirea incompletă, supraîmbătrânirea la aceeași rezistență asigură un grad mai mare de descompunere a soluției solide și coagularea precipitatelor, ceea ce face adesea posibilă realizarea complexului necesar de diferite proprietăți Îmbătrânirea stabilizatoare este un tip de îmbătrânire excesivă, al cărui scop este stabilizarea proprietăților și dimensiunilor produsului Aliajele la temperaturi înalte destinate unei durate lungi de viață sunt de obicei supuse îmbătrânirii la o temperatură peste temperatura de funcționare În caz contrar, în timpul funcționării produsului, vor avea loc în mod activ modificări structurale, ducând la înmuierea și instabilitatea proprietăților produsului Foarte des, tratamentul termic al aliajelor rezistente la căldură se efectuează în modul de îmbătrânire excesivă Modul de îmbătrânire trebuie ales ținând cont de condițiile de întărire Odată cu o creștere a temperaturii de încălzire pentru călire în regiunea monofazată (mai sus To în aliajul de Co din Fig ), îmbătrânirea se accelerează datorită creșterii concentrației locurilor libere de călire, care intră în factorul pre-exponențial A în expresia ( ) pentru viteza de nucleare a noii fază Astfel, curbele C de descompunere a soluției din Fig se deplasează la stânga cu creșterea temperaturii de stingere, iar această deplasare este mai mare în regiunea cu temperatură scăzută, unde rolul locurilor libere de stingere este deosebit de mare Unele aliaje sunt supuse îmbătrânirii fără încălzire specială pentru întărire În astfel de cazuri, suprasaturarea soluției se realizează prin răcire accelerată de la temperatura de sfârșit de solidificare a turnării sau prelucrare la cald Consolidarea aici nu atinge maximul posibil pentru acest aliaj din cauza suprasaturarii mai mici a solutiei solide , ci eficienta economica Vezi modul T din tabel post (excluderea operației de călire) face ca îmbătrânirea specificată să fie adecvată pentru un număr de piese Pentru aliajele individuale, de exemplu, pentru aliajul ML al sistemului Mg-Zn-Zr, îmbătrânirea pieselor turnate fără încălzire specială pentru călire este metoda principală de tratament termic Viteza de răcire după îmbătrânire nu afectează proprietățile aliajului De obicei, de la temperatura de îmbătrânire, produsele sunt răcite în aer Îmbătrânire în trepte Îmbătrânirea cu expunere mai întâi la una și apoi la o altă temperatură se numește treptat De regulă, temperatura primei etape este aleasă mai mică decât a doua Scopul principal al îmbătrânirii în două etape (duble) este de a crea un număr mai mare de centre de precipitare în stadiul de temperatură scăzută, când suprasaturarea soluției solide este mare (în Fig , gradul de suprasaturare C /Ci crește cu scăderea temperaturii Ti), iar apoi, în stadiul de temperatură înaltă, să se obțină gradul de descompunere necesar al soluției și dimensiunea optimă a alocărilor Ca rezultat, se obține o densitate mai mare și o uniformitate a distribuției precipitatelor decât este posibilă cu îmbătrânirea într-o singură etapă la temperatură ridicată Să presupunem că, în funcție de condițiile de funcționare, este necesar să existe un aliaj îmbătrânit artificial cu precipitate de fază intermediară Dacă această fază, la temperatura optimă de îmbătrânire, se nucleează eterogen la dislocații, granițe și subgranule, atunci densitatea precipitatelor sale este relativ scăzută Dacă, în același timp, este capabil să provină din zonele HP, atunci îmbătrânirea preliminară la temperatură scăzută, inclusiv îmbătrânirea naturală, poate crește brusc densitatea precipitatelor din faza intermediară și o poate măcina în stadiul de temperatură înaltă a îmbătrânire Un exemplu este aliajele bazate pe sistemul Al-Zn-Mg (tip ), a căror îmbătrânire la - °C asigură o rezistență sporită la coroziune În aceste aliaje, zonele HJ formate în stadiul de temperatură joasă ( °C) măresc densitatea precipitatelor din faza m)' (vezi Tabelul ) în stadiul de temperatură înaltă ( °C) și ca rezultat al îmbătrânirii duble, o combinație de rezistență crescută și rezistență la coroziune la stres Rolul etapei de temperatură scăzută aici poate fi jucat și de îmbătrânirea naturală în decurs de o lună, dar mai eficientă este eficient să se efectueze prima învechire la °C timp de - ore Un alt exemplu este îmbătrânirea în două etape a aliajului V pch Dacă acest aliaj este supus unei zone de îmbătrânire într-o singură etapă la rezistența maximă conform modului TI ( CC, h), atunci rezistența la coroziune va fi redusă Îmbătrânirea în două etape conform modului TZ ( SS, h + °С, h) cu o rezistență temporală puțin mai mică oferă rezistență ridicată la fisurare prin coroziune și coroziune exfoliantă și, în același timp, rezistență ridicată la rupere În prima etapă se formează zone HP, care, în a doua etapă, contribuie la apariția unui număr mai mare de precipitate ale fazei M' În plus, o fază M stabilă (Mg, Cu) Zn este eliberată și are loc parțial coagularea secrețiilor În condiții de producție, produsele nu pot fi încărcate întotdeauna în cuptoare de îmbătrânire artificială imediat după călire, adică, între călire și îmbătrânire artificială, o pauză este inevitabilă, uneori foarte lungă Prin urmare, îmbătrânirea naturală, chiar dacă nu este planificată în mod specific, precede de obicei îmbătrânirea artificială, care este de fapt o etapă la temperatură ridicată a îmbătrânirii duble (îmbătrânirea naturală neplanificată se numește îmbătrânire după întărire) Prin urmare, legile îmbătrânirii treptate prezintă un interes mai larg decât ar părea la prima vedere Aceste modele pot fi destul de complexe și adesea nu corespund schemei simplificate a efectelor benefice ale îmbătrânirii desenată mai sus Să luăm în considerare un caz practic important al rolului complex al îmbătrânirii naturale pe exemplul aliajelor sistemului AI-Mg-Si situate pe secțiunea AI-Mg Si sau nu departe de aceasta (aliaje de tip aviar) În aceste aliaje, în timpul îmbătrânirii naturale, se formează zone HJ aciculare îmbogățite în magneziu și siliciu, iar în timpul îmbătrânirii artificiale ( °C) se formează o fază p' metastabilă (vezi Tabelul ) Întărirea maximă se realizează cu îmbătrânirea artificială Se știe de mult timp că o pauză între călirea și îmbătrânirea artificială a aliajelor aviare reduce rezistența lor îmbătrânită artificial Microscopia electronică a arătat că acest lucru se datorează îngroșării structurii O explicație pentru efectele nocive ale îmbătrânirii naturale este următoarea Odată cu formarea zonelor GP în timpul îmbătrânirii naturale a matrpch- Soluția scăzută din jurul lor se epuizează în elemente de aliere Când este încălzită la temperatura de îmbătrânire artificială, gradul de suprasaturare al soluției scade și mai mult, deoarece solubilitatea de echilibru crește (C\ în Fig ) Fiecare grad de suprasaturare corespunde propriei dimensiuni minime posibile a precipitatelor (inclusiv zonele GP) Odată cu scăderea suprasaturației, această dimensiune crește Când un aliaj îmbătrânit natural este încălzit la temperatura îmbătrânirii artificiale, zonele mici ale HP sunt dizolvate și doar cele mai mari servesc ca centre pentru nuclearea fazei p' - structura devine aspră Dacă, după călire, aliajul este supus imediat îmbătrânirii artificiale, atunci în perioada sa inițială, suprasaturarea soluției va fi mare și în ea se generează omogen un număr mare de precipitate fine ale fazei p' Au fost propuse mai multe metode pentru a preveni deteriorarea proprietăților aliajelor îmbătrânite artificial datorită îmbătrânirii după călire Prima modalitate, cea mai simplă, dar nu întotdeauna fezabilă, este limitarea timpului de îmbătrânire sau păstrarea produselor după întărire la temperatură scăzută (în frigider) O altă metodă este încălzirea intermediară pe termen scurt ( - min) a unui articol din aliaje de tip aviar la ~ °C înainte de îmbătrânirea finală la - °C În timpul unei astfel de încălziri, zonele HF formate în timpul îmbătrânirii naturale sunt complet dizolvate, iar aliajul este într-o stare similară cu cea proaspăt stinsă (vezi procesarea returului, § ) Cea mai eficientă metodă este introducerea de aditivi mici care întârzie îmbătrânirea naturală Scăderea proprietăților din cauza îmbătrânirii după călire este tipică nu numai pentru aliajele AI-Mg-Si S-a observat și în aliajele îmbătrânite ale altor sisteme În sistemul AI-Mg-Si însuși, efectul dăunător al îmbătrânirii este caracteristic aliajelor care conțin cel puțin ~ °/o Mg Si Într-un aliaj cu , % Mg Si, îmbătrânirea încăperii nu scade, ci crește rezistența în starea îmbătrânită artificial Acest lucru se explică prin faptul că, datorită alierei mai scăzute cu magneziu și siliciu și, în consecință, suprasaturației mai mici a soluției solide într-un aliaj proaspăt stins cu , % Mg Si, faza p' nucleează la ° C doar eterogen , pe luxații, iar structura se obține brută Preaging-ul camerei, creând zone HP, care sunt centrele nucleării fazei p', rafinează structura unui aliaj îmbătrânit artificial cu , % MgzSi și uniformizează distribuția precipitatelor acestei faze Astfel, îmbătrânirea în trepte, în funcție de compoziția aliajului și de temperatura treptelor, poate fi benefică sau dăunătoare Dacă zonele HJ nu afectează natura precipitării fazei metastabile, atunci îmbătrânirea zonei nu afectează îmbătrânirea fazei ulterioare De exemplu, proprietățile duraluminiului D după îmbătrânirea artificială (de fază) nu depind de durata intervalului dintre stingere și această îmbătrânire, în ciuda faptului că îmbătrânirea la temperatura camerei duce la dezvoltarea îmbătrânirii zonei Rolul preagingului este strâns legat de problema rolului vitezei de încălzire în timpul îmbătrânirii într-o singură etapă De obicei, rata de încălzire la temperatura de îmbătrânire este ignorată Cu toate acestea, etapele inițiale de descompunere în timpul încălzirii lente pot afecta proprietățile aliajului îmbătrânit Deci, de exemplu, încălzirea lentă la temperatura de îmbătrânire a unor aliaje de aluminiu vă permite să le creșteți ușor rezistența Mai sus a fost discutată îmbătrânirea în trepte, în care prima etapă este la temperatură scăzută Incomparabil mai rar, îmbătrânirea este folosită mai întâi la o temperatură ridicată și apoi la o temperatură mai scăzută Un exemplu interesant de astfel de tratament termic este îmbătrânirea nimonicului EI B (sistem Ni-Cr-Al-Ti) În timpul îmbătrânirii acestui aliaj din matricea soluției de nichel cu g c o fază y' coerentă a compoziţiei Ni (Al, Ti), care are şi un g c la grătar O caracteristică importantă a aliajului este că întărirea în timpul îmbătrânirii crește odată cu creșterea conținutului de volum al fazei y' și este practic independentă de mărimea precipitatelor sale într-o gamă largă de dimensiuni În acest sens, pentru a obține o întărire maximă, este necesar să se încerce să izolați cât mai mult posibil din faza y' Cu cât temperatura de îmbătrânire este mai mică, cu atât solubilitatea limitativă a elementelor de aliere în soluția de nichel este mai mică și, în consecință, cu atât faza y' ar trebui să precipite mai mult Deci, la °C, se poate obține aproximativ % (vol ) y'-faza, iar la °C - doar % Totuși, pentru a obține o întărire maximă la °C, corespunzătoare la ~ % (vol ) din faza y', sunt necesare expuneri de câteva sute de ore Dacă nimonicul este mai întâi menținut timp de ore la °C, atunci îmbătrânirea ulterioară la °C pentru doar ore va asigura izolarea a ~ % (vol ) din faza y' Deci dublu Îmbătrânirea la + °C cu o expunere totală de aproximativ ore oferă același efect ca o îmbătrânire unică la °C timp de câteva sute de ore Rolul expunerii preliminare la temperaturi ridicate este următorul La °C, sunt eliberate particule dispersate ale fazei y' (număr de nanometri), care se coagulează foarte lent În conformitate cu ecuația Thomson-Freundlich ( ), concentrația unei soluții în echilibru cu particule de rază mică este mai mare decât concentrația soluției la interfața cu particule mai mari În timpul îmbătrânirii preliminare la °C, particulele din faza γ' de o dimensiune relativ mare (~ nm) sunt precipitate, iar în timpul îmbătrânirii ulterioare la °C, dezintegrarea finală are loc datorită creșterii acestor particule, la limita cu care concentrația soluției este mai mică și, în consecință, suprasaturarea acesteia este mai mare decât în cazul eliberării de particule foarte fine în timpul îmbătrânirii unice Acest lucru asigură o mai mare completitudine până la descompunerea la °C într-un timp care este cu un ordin de mărime (!) mai mic decât timpul pentru a ajunge la aceeași cantitate volumetrică de precipitare a fazei y' în timpul îmbătrânirii unice Metoda avută în vedere de accelerare a îmbătrânirii nu este aplicabilă acelor aliaje pentru care se alege modul de îmbătrânire pentru a obține o dispersie și densitate extrem de mare a precipitatelor Mărimea creșterii proprietăților de rezistență în timpul îmbătrânirii aliajelor industriale poate fi apreciată din datele din tabel În ea, diferența dintre valorile proprietăților aliajului îmbătrânit și întărit este legată de valoarea proprietăților aliajului întărit original Datele sunt date pentru condițiile de îmbătrânire pentru rezistență maximă Limita de curgere în timpul îmbătrânirii crește mai mult decât rezistența la tracțiune, iar raportul Oo\u e / s crește tabelul Creșterea rezistenței la tracțiune și a limitei de curgere a aliajelor industriale ca urmare a îmbătrânirii complete Metale nova Gradul aliajului % % L ) este încă măsurabil La °C sau la o temperatură puțin mai mare, soluția a este complet eliberată de excesul de carbon și trecerea martensitei la capete de ferită Recuperarea și recristalizarea în faza a au loc într-o gamă largă de temperaturi de revenire Dezvoltarea acestor procese este împiedicată de particulele de precipitate de carbură care fixează dislocațiile individuale, pereții de dislocare și limitele cu unghi înalt Pinningul este mai puțin pronunțat în oțelurile cu conținut scăzut de carbon, unde procesele corespunzătoare au fost studiate mai detaliat Este dificil de precizat limita inferioară de revenire a temperaturii în timpul vacanței Modificările în structura de dislocare a fazei α, care se disting clar în analiza microscopică electronică, încep la temperaturi de aproximativ °C Lungimea limitelor cu unghi scăzut care au existat în martensita șipci la temperaturi de temperare peste °C scade brusc într-o fracțiune de secundă Unul dintre mecanismele pentru aceasta poate fi "împrăștierea" pereților de dislocare, care a fost menționat atunci când sa luat în considerare coalescența unui subzero în timpul recoacerii unui metal deformat la rece (vezi Sec ) În primele momente de revenire, precipitatele de carbură sunt încă puține la număr și, prin urmare, nu sunt opritoare eficiente pentru limitele cu unghi mic și dislocațiile individuale Apoi, izolarea unui număr mare de particule de carbură stabilizează structura matricei Alungirea lamelelor de fază α din oțelurile cu conținut scăzut de carbon este menținută până la temperaturi ridicate de revenire Formarea centrelor de recristalizare a fazei a și dezvoltarea lor în boabe recristalizate, similar modului în care are loc în timpul recristalizării primare a unui metal prelucrat la rece, nu a fost observată în timpul călirii oțelurilor, în ciuda densității mari a dislocațiilor în martensită După o vacanță suficient de lungă la mare?; temperaturi (peste ~ °С), când, ca urmare a coagulării particulelor de cementită, fixarea limitelor slăbește, Creșterea granulelor de recristalizare are loc prin migrarea limitelor inițiale de unghi înalt În acest caz, microstructura își pierde trăsăturile morfologice caracteristice martensitei șipci În oțelurile cu conținut ridicat de carbon, datorită inhibării puternice a migrării limitelor de către particulele de cementită, creșterea de recristalizare a granulelor în fază a este și mai dificilă, iar natura "aciculară" a structurii este păstrată până la temperaturi de revenire de aproximativ ° C Din cele de mai sus se poate observa că în timpul călirii oțelului carbon călit au loc diverse procese, care se suprapun unele peste altele în intervalul de timp și temperatură al dezvoltării lor Toate limitele de temperatură de mai sus pentru modificări structurale de diferite tipuri sunt foarte arbitrare Acestea scad odată cu creșterea timpului de revenire și se deplasează în sus sau în jos odată cu modificările conținutului de carbon al oțelului În mod tradițional, se obișnuiește să se distingă trei intervale de temperatură și cele trei "transformări" corespunzătoare în timpul călirii oțelurilor carbon Această subdiviziune, baza pentru care la un moment dat a fost analiza modificărilor volumetrice în timpul călirii, este foarte condiționată, dar poate fi acceptată ca o primă aproximare Prima "transformare" în timpul călirii este atribuită intervalului de temperatură de - °C La aceste temperaturi, proba întărită este scurtată Deoarece dintre toate componentele structurale ale oțelului, martensita are cel mai mare volum specific, prima "transformare" este asociată cu degradarea sa A doua "transformare" în timpul călirii este atribuită intervalului de temperatură de - °C Când sunt ținute în acest interval, lungimea probelor întărite de oțel cu carbon mediu și ridicat crește și cu cât este mai mare, cu atât este mai mare conținutul de carbon din oțel Deoarece volumul specific de austenită este cel mai mic și cantitatea de austenită reziduală crește odată cu creșterea conținutului de carbon din oțel, a doua "transformare" este asociată cu degradarea acestuia În acest caz, desigur, trebuie avut în vedere faptul că descompunerea martensitei continuă în intervalul de temperatură al celei de-a doua "transformări" A treia "transformare" în timpul călirii este atribuită intervalului de temperatură de - °C În acest interval de temperatură, lungimea probelor este redusă Natura celei de-a treia "transformări" rămâne discutabilă În intervalul acesta carburile intermediare "transformări" dispar și se termină separarea Fe C de martensită Structura obținută după revenirea oțelului la temperaturi sub CC se numește martensită călită La microscop, se deosebește de martensita întărită prin gravitatea sa mai mare datorită precipitatelor de carbură După călirea la - °C se găsește o structură aciculară deosebit de puternic gravată, care se numește troostită de călire În intervalul de temperatură de - °C, se obține sorbitol de temperare Structura sa în două faze este dezvăluită în mod clar la măriri mari ale unui microscop cu lumină Temperaturile ridicate de temperare duc la pierderea formei aciculare a sorbitolului, care capătă o structură clar punctată Influența elementelor de aliere Mobilitatea de difuzie a atomilor de element de aliere dizolvați în fier a prin metoda substituției este cu multe ordine de mărime mai mică decât mobilitatea de difuzie a atomilor de carbon dizolvați în fier prin metoda intercalării La temperaturi de revenire sub aproximativ °C, nu există o redistribuire difuzivă a elementelor de aliere în matrice; Din soluția a se eliberează mai întâi e-carbură, apoi cementită, în care concentrația elementelor de aliere este aceeași ca în martensită Atomii elementelor de aliere din rețeaua de carbură intermediară și cementită formată la temperaturi sub ~ °C înlocuiesc parțial atomii de fier: (Ee, Cr) C, (Fe, V) C etc Cementitul precipită sub formă de pelicule subțiri și plăci aspre pe limitele cu unghi înalt, precum și sub formă de plăci orientate în interiorul matricei a În prima etapă de descompunere a martensitei, adică la descompunerea "în două faze" la temperaturi sub ° C, elementele de aliere nu au niciun efect semnificativ pentru practică Acest lucru este de acord cu faptul că, în prima etapă, procesul principal - nuclearea particulelor de carbură - depinde în principal de suprasaturarea soluției a cu carbon, iar creșterea prin difuzie a precipitatelor de carbură este foarte slab dezvoltată și în oțelurile carbon Multe elemente de aliere au un efect foarte puternic asupra celei de-a doua etape de descompunere a martensitei, încetinind creșterea particulelor de carbură și menținând suprasaturarea soluției a cu carbon, adică menținând starea martensitei temperate până la temperaturi de - °C °C Așa se face, de exemplu, do- aditivi Cr, W, Mo, V, Co și Si Întârzierea descompunerii martensitei se datorează a două motive În primul rând, elementele de aliere precum vanadiul, molibdenul și cromul reduc viteza de difuzie a carbonului în soluție a Acest lucru nu poate explica efectul de întârziere al cobaltului și siliciului, care nu reduc coeficientul de difuzie al carbonului în fier Un alt motiv este creșterea forței legăturilor interatomice din rețeaua soluție a sub influența unor elemente precum Co, Si, Cr, Lio și W, care împiedică tranziția atomilor prin interfața a-soluție-carbură și , în consecință, îngreunează descompunerea martensitei Transformările carburilor în timpul călirii sunt puternic afectate de elementele de aliere la temperaturi peste ~ °C, când redistribuirea difuziei lor devine posibilă Ca urmare a acestei influențe, se formează carburi speciale Există două mecanisme posibile pentru apariția lor În primul rând, concentrația elementului de aliere care formează carbură, ca urmare a redistribuirii sale de difuzie între soluție a și cementită, crește până la o astfel de valoare în cementită încât se transformă într-o carbură specială De exemplu, cementitul aliat (Fe, Cr) C este astfel transformat în carbură de crom (Cr, Fe)?C În al doilea rând, o carbură specială poate fi nucleată direct într-o soluție a suprasaturată cu un element de aliere În primul rând, în apropierea dislocațiilor se formează grupuri de atomi ai elementului de aliere și carbon cu dimensiunea de - nm Când temperatura crește la ~ °C, acestea sunt transformate în particule de carbură specială, cum ar fi VC sau Mo?C Este foarte important (vezi § ) ca precipitatele unor carburi precum VC, TiC, Mo C și \V C să fie mult mai fine decât particulele de cementită care se dizolvă Unul dintre motivele pentru aceasta este mobilitatea redusă de difuzie a atomilor de elemente de aliere Odată cu creșterea temperaturii sau creșterea duratei de revenire, unele carburi metastabile intermediare pot fi înlocuite cu altele, mai stabile De exemplu, în oțelurile cu molibden și tungsten, prima carbură specială formată în timpul călirii după cementită este carbura L e C (Mo C sau \V C) Concomitent cu aceasta, sau ceva mai târziu, apare carbura Me C , și chiar mai târziu, carbura Lie C Secvența de formare a carburilor în aceste oțeluri poate fi scrisă sub formă de diagramă: Fe C-^- A e C + -> MeeC, Elementele de aliere afectează viteza de coagulare a particulelor de carbură Nichelul accelerează coagularea, în timp ce cromul, molibdenul, wolframul, vanadiul și alte elemente o împiedică Elemente care îmbunătățesc legătura interatomică în rețeaua soluției a și a carburii (în acest din urmă caz, agenți puternici de formare a carburilor) și reduc viteza de difuzie a carbonului în soluția a împiedică trecerea atomilor prin interfața carbură-a-soluție și transferul carbonului prin soluție Astfel de elemente întârzie dizolvarea particulelor mici și creșterea particulelor mari în timpul coagulării Elementele de aliere incluse în compoziția carburilor speciale trebuie să difuzeze ele însele în soluția a de la particulele mici dizolvate la particulele de carbură mai mari în creștere Datorită vitezei scăzute de difuzie a elementelor de aliere, coagularea carburilor speciale este lentă Chiar și cementitul aliat (Fe, Cr) C din oțel carbon cu adaos de doar , % Cr se coagulează mult mai lent decât Fe C Procesele de poligonizare și recristalizare în timpul călirii pot fi întârziate sub influența adăugărilor de elemente de aliere, în primul rând, din cauza încetinirii proceselor de difuzie a dislocației de urcare și, în al doilea rând, ca urmare a fixarii dislocațiilor, cu unghi scăzut și cu unghi înalt limite prin coagularea dificilă a particulelor dispersate de carburi speciale Deosebit de eficiente în acest sens sunt carburile de Nb și Ti foarte dispersate formate la un conținut scăzut (nu mai mult de , %) din acești aditivi în oțel Majoritatea elementelor de aliere măresc intervalul de temperatură pentru degradarea austenitei reziduale Dacă în timpul călirii oțelului carbon, austenita reziduală se descompune în intervalul de - ° C, atunci în oțelul aliat rămâne până la - ° C Oțel întărit, aliat, cu conținut ridicat de carbon, de exemplu, de mare viteză oțel, conține o cantitate mare de austenită reziduală Dacă un astfel de oțel este călit la - °C, atunci austenita reziduală dobândește capacitatea de a suferi o transformare martensitică la răcire de la temperatura de revenire Motivul pentru aceasta este eliberarea carburilor din austenita reziduală și epuizarea acesteia în carbon și elemente de aliere în timpul călirii la temperatură înaltă Ca rezultat, punctul martensită A H crește și austenita reținută devine capabilă de transformare martensitică la răcire de la temperatura de revenire § Modificarea proprietăților mecanice în timpul călirii oțelurilor și alegerea modului de revenire Oțel carbon Oțelul carbon călit se caracterizează nu numai prin duritate ridicată, ci și printr-o tendință foarte mare de rupere fragilă În plus, în timpul întăririi apar tensiuni reziduale semnificative Prin urmare, călirea oțelurilor carbon nu este de obicei utilizată ca operație finală, deși poate conferi oțelului o rezistență ridicată (s = - MPa) Pentru a crește vâscozitatea și a reduce tensiunile de călire, revenirea este utilizată după călire Orez Dependența durității oțelurilor carbon de diferite compoziții de temperatura de revenire (G V Kurdyumov) HB vv, MPa Orez Efectul temperaturii de revenire asupra proprietăților mecanice ale oțelului Descompunerea martensitei, se pare, ar trebui să conducă la întărirea prin precipitare, iar în cazul general, dependența proprietăților de rezistență ale oțelului de temperatura de revenire ar trebui să fie calitativ aceeași ca și în cazul îmbătrânirii aliajelor neferoase Cu toate acestea, în fig se poate observa că până la o temperatură de revenire de aproximativ °C duritatea oțelului călit fie practic nu se modifică, fie crește ușor (cu - unități HRC) Odată cu o creștere suplimentară a temperaturii de revenire, duritatea scade treptat De ce, atunci, descompunerea martensitei cu precipitarea particulelor mici de carburi în timpul scufundării la temperatură joasă a oțelului întărit nu provoacă o întărire puternică prin precipitare, similară întăririi prin precipitare a aluminiului? afară și alte aliaje îmbătrânite? Acest lucru se explică prin faptul că, datorită mobilității mari a atomilor de carbon, aceștia au timp să formeze segregate pe dislocații deja în perioada de răcire de stingere, iar întărirea prin precipitare poate ajunge la stadiul de întărire maximă Deoarece carbonul dizolvat în a- fierul are o contribuție mare la întărirea martensitei (vezi, § ), apoi epuizarea soluției în carbon în timpul precipitării carburilor intermediare (de exemplu, e-carbide) deja la temperaturi scăzute de revenire provoacă înmuiere Odată cu creșterea temperaturii de revenire, înmuierea crește din următoarele motive: ) o scădere a concentrației de carbon în soluție a; ) încălcarea coerenței la interfața carbură-matrice și îndepărtarea microtensiunilor elastice; ) coagularea carburilor și creșterea distanței dintre particule; ) dezvoltarea revenirii și recristalizării În diferite intervale de temperatură predomină acţiunea diverşilor factori de înmuiere în funcţie de intensitatea dezvoltării anumitor modificări structurale (vezi § ) În oțelurile cu conținut ridicat de carbon care conțin o cantitate semnificativă de austenită reziduală, descompunerea acesteia cu eliberarea de carbură întârzie scăderea durității și chiar o crește ușor în intervalul de temperatură de - ° C (vezi Fig ) Deoarece călirea călirii oțelului carbon întărit nu are importanță practică, ideea de înmuiere obligatorie este adesea asociată cu călirea oricărui oțel, deși, așa cum se va arăta mai jos, această idee este eronată Caracteristicile de rezistență ale oțelului carbon (rezistența la tracțiune, rezistența la curgere și duritatea) scad continuu odată cu creșterea temperaturii de revenire peste ° C, iar indicatorii de plasticitate (alungire relativă și îngustare) cresc continuu (Fig ) - Rezistența la impact începe să crească crește rapid în timpul călirii peste °C Oțelul cu structură de sorbitol temperat la °C are rezistența maximă la impact O ușoară scădere a rezistenței la impact la temperaturi de revenire peste °C poate fi explicată prin faptul că particulele de cementită de-a lungul granițelor de ferită, care cresc datorită dizolvării particulelor în faza a, devin prea grosiere În funcție de temperatura de încălzire, se disting călirea scăzută, medie și ridicată Revenire scăzută pe martensită temperată ( - °С) utilizat pe scară largă după călirea sculelor, a produselor cementate și planificate și după călirea la suprafață Scopul călirii scăzute este reducerea tensiunilor reziduale de călire; temperatura scăzută de revenire este aleasă astfel încât duritatea și rezistența la uzură să nu scadă sau să scadă ușor Expunerea la o temperatură de temperare scăzută nu depășește de obicei - ore; cu o creștere suplimentară a expunerii, tensiunile reziduale scad foarte ușor O variație a concediului scăzut este un concediu stabilizator În oțelul întărit, chiar și la temperatura camerei și mai mult ca urmare a fluctuațiilor climatice ale temperaturii, în oțelul călit au loc procese lente (pe mulți ani) de degradare a martensitei, tranziția austenitei reziduale la martensită și reducerea tensiunilor Toate aceste fenomene duc la o schimbare treptată a dimensiunilor produsului Pentru produse precum instrumentele de măsurare de precizie și rulmenții de precizie, modificările dimensionale chiar și de câțiva micrometri sunt inacceptabile Prin urmare, dimensiunile produselor trebuie să fie stabilizate Efectul nociv al austenitei reziduale este eliminat prin reducerea cantității sale în timpul prelucrării la rece (vezi § ) Stabilizarea martensitei și a stării de stres se realizează prin temperare scăzută (stabilizatoare) la - °C cu expunere de până la și uneori până la de ore Vacanța medie pentru troostita ( - ° C) este o operație relativ rară Este utilizat atunci când este necesară o combinație de rezistență ridicată, elasticitate și, în același timp, vâscozitate suficientă Arcurile și arcurile lamelare sunt supuse unei căliri medii Revenirea înaltă pentru sorbitol ( - CC) este utilizată pe scară largă în inginerie mecanică pentru produsele structurale din oțel, care trebuie să se caracterizeze nu numai printr-o rezistență suficientă, ci și printr-o bună rezistență la sarcinile de șoc Expunerea la temperare ridicată (de obicei câteva ore) este selectată empiric pentru a obține un anumit set de proprietăți O structură de sorbitol cvasi-eutectoid poate fi obținută prin normalizarea direct din austenită când oțelul este răcit și se obține o duritate egală cu cea a oțelului după revenire ridicată Cu toate acestea, pentru aceeași duritate, contracția și duritatea relativă vor fi semnificativ mai mari pentru oțelul călit Acest lucru se explică prin faptul că duritatea depinde în principal de dispersia amestecului de ferită-cementită și de purtător îngustarea și duritatea sunt puternic influențate de forma cementitei În sorbitul obţinut prin descompunerea austenitei, cementitul are forma unor plăci lungi, iar în sorbitul călit are forma unor plăci scurte cu marginile rotunjite sau formă sferoidă, ceea ce asigură o tenacitate mai mare a oţelului Operatia dubla de obtinere a sorbitolului - intarire cu revenire ridicata - se numeste imbunatatire Această operație se aplică oțelurilor carbon compozite care conțin de la , până la , % C Astfel de oțeluri sunt numite îmbunătățibile, spre deosebire de carburat cu conținut scăzut de carbon Calitatea călirii afectează foarte mult proprietățile oțelului după revenirea ridicată Piesa, atunci când este îmbunătățită, ar trebui să fie calcinată În caz contrar, după revenire ridicată, straturile interioare cu aceeași duritate vor avea o rezistență la impact mai mică decât straturile exterioare, deoarece primele vor conține cementită lamelară, iar cele din urmă - punctiforme sau granulare Dacă, în timpul răcirii, eliberarea excesului de ferită în straturile interioare nu a fost complet suprimată, atunci nu numai rezistența la impact scade, ci și rezistența la tracțiune, duritatea și în special rezistența la oboseală De exemplu, o țagle din oțel cu diametrul de mm se calcinează în apă prin și prin, iar după revenire ridicată se obține în centrul ei o structură de sorbitol granular, caracterizată prin următoarele proprietăți: j/cm Straturile centrale ale piesei de prelucrat cu un diametru de mm sunt răcite cu o viteză mult mai mică decât viteza critică de călire Totodată, în straturile centrale se obține o structură de sorbitol lamelar cu exces de ferită, care se caracterizează prin rezistență și plasticitate reduse față de structura sorbitolului granular: cf = MPa, o = MPa, = % și RAC = J/cm Viteza de răcire de la temperatura de revenire nu afectează proprietățile mecanice ale oțelurilor carbon, iar dacă solicitările termice nu sunt periculoase, atunci se poate efectua răcirea accelerată Uneori, călirea și călirea sunt combinate într-o singură operație, care se numește călire cu auto-călire Produsul este scufundat pentru scurt timp în apă sau pulverizat cu apă Stratul de suprafață este stins pa martensită și apoi eliberat datorită căldurii straturilor interioare ale produsului liya În acest fel, se realizează sorbitarea stratului de suprafață al capului șinei În oțelurile cu conținut scăzut de carbon, în care punctul final al transformării Mc martensitice este peste °C, modificările structurale caracteristice revenirii au timp să apară în timpul răcirii de călire în intervalul martensitic Mn-Mk și sub temperatura A K Fenomenul unei astfel de autocalări a fost folosit de K F Starodubov în procesul de întărire termică a metalului laminat propus de el Acest proces constă în faptul că, în condițiile unui flux continuu de produse dintr-o laminor, produsul laminat este răcit intens cu apă direct la ieșirea din laminor Produsele din oțeluri cu conținut scăzut de carbon (armătură din beton armat, table etc ) după atingerea temperaturii L K sunt răcite în aer Cu o astfel de răcire întreruptă are loc întărirea cu auto-călire Excluderea operației independente de călire din procesul tehnologic a făcut posibilă la marile uzine metalurgice evitarea construirii unui număr mare de cuptoare de călire Întărirea suplimentară a produselor laminate față de călirea convențională are loc datorită faptului că, în condiții de îndepărtare intensă a căldurii, imediat după părăsirea laminorului, este împiedicată dezvoltarea recristalizării austenitei deformate (vezi § despre călirea în timpul HTMT) Oțel aliat Elementele de aliere care împiedică descompunerea martensitei și coagularea carburilor (vezi § ) modifică limita de temperatură a debutului de înmuiere intensă în timpul călirii de la - la - °C Creșterea durității roșii a oțelului călit, de ex capacitatea sa de a rezista la înmuiere atunci când este încălzită este unul dintre obiectivele principale ale aliajului în producția de scule Pentru oțelurile aliate structurale, este foarte important ca carburile speciale să precipite în timpul revenirii înalte într-o formă mai dispersată decât cementitul Acest lucru asigură o duritate crescută, deoarece microgoalurile (centrele de distrugere) sunt mai greu de nucleat lângă particulele mici de carbură specială decât în apropierea particulelor mai mari de cementită Întărire secundară În oțeluri cu aditivi de titan, molibden, vanadiu sau wolfram, cu creșterea temperaturii de revenire după I I Novikov înmuiere normală cauzată de descompunerea martensitei și coagularea particulelor de cementită, duritatea crește (Fig ) Acest fenomen, constatat după revenire la - CC, se numește călire secundară Motivele întăririi secundare sunt formarea de grupuri de atomi ai elementului de aliere și carbon (cm corespunde adesea maximului de întărire) și înlocuirea semnificativă a particulelor de cementită relativ grosiere dizolvate dar precipitate mai dispersate de carbură specială (TiC, VC, Mo C sau W C) Coagularea acestor particule duce la o scădere a durității Părțile carburii Me C se formează imediat într-o formă relativ grosieră și nu duc la întărire Adăugarea de crom, care întârzie înmuierea temperării, are ca rezultat o întărire secundară mică sau deloc Acest lucru se datorează faptului că Orez Călirea secundară în timpul călirii oțelului cu , % C și , % V (Ke) Depozitele de carbură SG C se coagulează rapid la °C, spre deosebire de carburile precum Mo C și în special W C (coeficientul de difuzie în soluția cc de wolfram este mai mic decât cel al molibdenului) Este foarte important ca în timpul întăririi secundare a pa- în paralel cu o creștere a limitei de curgere, vâscozitatea crește și datorită dizolvării particulelor relativ grosiere cimentită Vacanta sub stres Călirea la efort îmbunătățește multe dintre proprietățile de performanță ale oțelurilor asociate cu rezistența la deformații mici și microplastice sub încărcare pe termen scurt și lung: limite de proporționalitate și elasticitate, rezistență la relaxare (Fig ) și alte proprietăți O astfel de călire s-a dovedit a fi foarte eficientă pentru creșterea fiabilității diferitelor tipuri de elemente elastice: arcuri, membrane etc La revenire, produsul trebuie încărcat în aceeași direcție ca în timpul funcționării, iar valoarea tensiunii trebuie să fie de , - , din limita de curgere la Se mai numește și îmbătrânire dinamică temperatura de eliberare Capacitatea de supraviețuire a arcurilor din oțel XFA după o oră de călire la stres la CC este de ori mai mare decât după revenirea normală Rezistența la relaxare a arcurilor elicoidale din acest oțel după revenire sub tensiune crește de ori Pe lângă modificările structurale ale soluțiilor solide substituționale observate în discuția despre îmbătrânirea sub stres (a se vedea § , punctul și § , punctul ), în timpul călirii la tensiune a oțelurilor, dislocațiile formate și redistribuite în timpul încărcării pot juca un rol important Ele afectează migrarea atomilor de carbon și, în consecință, precipitarea carburilor Aceste procese Orez І Rezistența la relaxare a oțelului KhFA după revenirea normală și după revenirea la stres la ° C ( ) (A G Rahiptadt): - stres relaxant; o este tensiunea inițială egală cu limita elastică metodele structurale sunt încă puțin înțelese Se stabilește întârzierea tranziției de la carbură E la o fază de carbură mai stabilă și rafinarea particulelor sale § fragilitatea temperării fragilitatea temperării este inerentă multor oțeluri Problema fragilității temperării a devenit acută în perioada de dinaintea Primului Război Mondial, când s-a extins producția de produse de secțiune mare din oțeluri aliate (blinduri și tunuri) Ca urmare a răcirii lente de la o temperatură ridicată de revenire, rezistența la impact a oțelului aliat poate fi de câteva ori (și chiar de un ordin de mărime) mai mică decât după răcirea în apă de la aceeași temperatură Starea de fragilitate a temperării practic nu afectează alte proprietăți la temperatura camerei fragilitate ireversibilă a temperamentului Pe graficele rezistenței la impact la ° C - temperatură de revenire pot fi găsite două scăderi, corespunzătoare dezvoltării a două tipuri de fragilitate de temperare (curba în Fig ) În intervalul de temperatură de aproximativ - °C, se dezvoltă fragilitate ireversibilă a temperării * Rezistența la impact a oțelului călit după revenire în acest interval este mai mică decât după revenirea sub °C Daca otelul fragilizat calit la - CC este calit la temperaturi mai ridicate pt Orez Dependența rezistenței la impact la CC st temperatură de revenire a oțelului XH A (L V Smirnov, V D Sadovsky): - după întărirea obișnuită și oіpusk orar urmată de răcire în apă; - după HTMT transferul la o stare ductilă, apoi revenirea repetată în intervalul - ° C nu readuce oțelul la o stare fragilă Prin urmare, fragilitatea temperării, care se dezvoltă în intervalul - °C, se numește ireversibilă Frigibilitatea ireversibilă a temperării este mai mult sau mai puțin caracteristică tuturor oțelurilor - atât aliate, cât și carbon Se manifestă cel mai clar în oțelurile aliate cu conținut scăzut de carbon, care, după călire și revenire scăzută (sub °C), au o rezistență la impact relativ mare În oțelurile cu conținut ridicat de carbon după călire și călire scăzută, rezistența la impact este atât de scăzută încât fragilizarea după revenire la - ° C nu poate fi detectată cu metode convenționale teste de impact Gradul de dezvoltare a fragilității temperamentului ireversibil nu este depinde de viteza de răcire de la temperaturile de revenire În ceea ce privește natura acestei fragilități, ei continuă să se exprime sunt date puncte de vedere contradictorii şi chiar fapte contradictorii În studiul unor oțeluri în stare de fragilitate ireversibilă a temperării s-a constatat fractura intergranulară (de-a lungul limitelor fostelor granule de austenită), iar în studiul altor oțeluri s-a depistat fractura intragranulară Este posibil ca astfel de contradicții să se datoreze purității diferite a cercetării Temperaturile generalizate ale limitelor superioare și inferioare ale intervalelor de fragilitate indicate aici și mai jos sunt arbitrare Ele depind în primul rând de compoziția oțelului și de durata călirii, În literatura străină, este adesea numită " ° F-brittleness" și " CC-brittleness" următoarele materiale Deci, de exemplu, natura intergranulară a fracturii nu apare în oțelul de topire de laborator în vid cu un conținut foarte scăzut de fosfor În oțelurile de calitate industrială, a fost stabilită segregarea fosforului de-a lungul limitelor fostelor boabe de austenită, care se dezvoltă la temperaturi din regiunea y O astfel de segregare a fosforului poate provoca fracturi intergranulare în starea structurală a oțelului, care este caracteristică domeniului de fragilitate ireversibilă a temperării La otelurile carbon si aliate de inalta puritate, dupa revenire la aceleasi temperaturi, distrugerea este intragranulara În acest caz, microscopia electronică cu transmisie a relevat o relație între fragilitatea ireversibilă a temperării și degradarea austenitei reținute În martensita șipci între șipci există straturi subțiri intercalare, pelicule de austenită reziduală (fracție de volum - %), care măresc duritatea oțelului călit În timpul călirii, această austenită se descompune doar în intervalul de temperatură de °C, formând filme de carbură între șipcile fazei a, care contribuie la inițierea și dezvoltarea fisurilor intragranulare (în raport cu limitele granulului original de austenită ) fractură Această structură din oțel călit este similară cu bainita superioară Elementele de aliere care împiedică separarea carburii de austenita reținută (Si, Al) schimbă intervalul de fragilitate ireversibilă a temperării la temperaturi mai ridicate Deoarece fragilitatea ireversibilă a temperării nu s-a învățat să fie eliminată, de obicei nu se utilizează călirea medie fragilitate reversibilă a temperării A doua scădere a curbei rezistenței la impact se încadrează în intervalul de temperatură de revenire de aproximativ - °C (curba din Fig ) Pentru limitele inferioare și superioare ale acestui interval, sunt adesea indicate și valorile de , respectiv SS Pe fig sunt pronunțate două scăderi ale rezistenței la impact, deoarece sunt separate printr-un interval îngust de temperatură de revenire (aproape de °C) în care nu apare fragilitatea temperării Pentru multe oțeluri, această cocoașă pe curba rezistenței la impact poate fi complet absentă și apoi se găsește o gamă largă de temperaturi de revenire, după care rezistența la impact este scăzută fragilizarea în timpul călirii înalte poate apărea ca urmare a încălzirii până la - ° C (indiferent de viteză Orez Dependenţa rezistenţei la impact a oţelului cu , % C , % Cg , o Mn și - , % P din temperatura de testare după o oră de revenire la ° C cu răcire în apă (/) și cu viteze de răcire de ( ), ( ) și K/h (O Tenperagura expiratie °C creșterea răcirii ulterioare) și ca urmare a călirii la temperaturi peste CC urmată de răcire lentă în intervalul - °C Răcirea rapidă de la temperaturi de revenire peste °C, de exemplu în apă, previne dezvoltarea fragilității temperării Răcirea rapidă după revenire la - °C nu previne fragilitatea temperării Astfel, căderea în intervalul periculos de temperatură "de jos" (în timpul încălzirii și menținerii) sau "de sus" (în timpul răcirii lente) duce la un rezultat calitativ identic Cea mai importantă caracteristică a fragilizării la temperatură ridicată este reversibilitatea acesteia Dacă oțelul fragilizat ca urmare a călirii peste °C urmată de răcire lentă sau revenire la - °C (la orice viteză de răcire) este reîncălzit la temperaturi de peste °C și răcit rapid, rezistența la impact este restabilită Dacă după aceea oțelul cade din nou într-un interval periculos de temperatură de revenire, atunci este re-fragilat O nouă încălzire peste °C cu răcire rapidă elimină fragilitatea etc Prin urmare, fenomenul luat în considerare se numește fragilitate reversibilă a temperării Deoarece călirea înaltă este aplicată pe scară largă la o varietate de oțeluri structurale, fragilitatea reversibilă a fost studiată în detaliu timp de multe decenii Când se vorbește despre fragilitatea la temperatură a oțelului aliat, acestea înseamnă, de obicei, fragilitatea la temperatură reversibilă Cuantificarea tendinței oțelului de a tempera fragilitatea Valoarea rezistenței la impact, măsurată la una, de obicei temperatura camerei, nu poate fi utilizată pentru a evalua tendința oțelului de a tempera fragilitatea Este necesar să se măsoare rezistența la impact la diferite, inclusiv negative, temperaturile, adică construiți așa-numitul serial curbe, Dacă oțelul nu este într-o stare de temperare fragilă- oase, apoi are încă o tranziție de la fractură ductilă la fragilă cunoscută pentru metalele friabile, însoțită de o scădere bruscă a rezistenței la impact într-un interval de temperatură îngust (curba în Fig ) Dezvoltarea temperării osul schimbă intervalul de tranziție de la fractură ductilă la fractură fragilă la o regiune mai mare Temperatura de testare Orez Schema dependenței rezistenței la impact de temperatură "testarea oțelului, care nu este predispus la fragilitate la temperare (/) și a oțelului în stare de fragilitate la temperare ( ) temperaturi ridicate (curbele - ), Dacă tendința oțelului de a tempera fragilitatea este estimată din rezultatele testelor la o singură temperatură, atunci pot fi întâlnite următoarele cazuri (Fig ) La temperatura de testare T\, valorile rezistenței la impact în cele două stări sunt foarte diferite (în acest caz corespund condițiile de testare din Fig ) La temperatura de testare L, care poate fi com- Natny, în funcție de mărimea rezistenței la impact, este în general imposibil să se dezvăluie o tendință de temperare a fragilității, deși în realitate această fragilitate există (curba din Fig este deplasată spre dreapta în comparație cu curba /) De asemenea, este imposibil să se detecteze fragilitatea călirii prin testarea la o temperatură scăzută de V Astfel, deși graficele dependenței rezistenței la impact la ° C de temperatura de revenire prezentate în literatura de referință prezintă un interes considerabil, absența scăderilor în rezistenţa la impact în astfel de grafice nu poate indica absenţa unei tendinţe a oţelului la revenire fragilitate Pentru a estima temperatura de tranziție condiționată de la o stare ductilă la o stare fragilă (Tx), numită și temperatura critică de fragilitate și pragul de fragilitate la rece, sunt utilizate diferite criterii: temperatura la care se atinge un anumit nivel de rezistență la impact (de exemplu, ZOJ/cm ), limita superioară sau temperatura din mijlocul intervalului de tranziție, temperatura la care se află % din fractură ocupat de componenta vâscoasă (fibroasă) etc Creșterea Tk ca urmare a călirii, adică valoarea lui A \, servește ca măsură cantitativă fiabilă a dezvoltării fragilității temperării Modele de dezvoltare a fragilității temperamentului Mai jos sunt principalele modele de dezvoltare a fragilității temperamentului reversibil: Oțelurile carbon care conțin mai puțin de , % Mn nu sunt predispuse la fragilitate reversibilă la temperatură Această fragilitate apare numai la oțelurile aliate Elementele de aliere afectează fragilitatea temperării în moduri diferite Din păcate, sunt cele mai utilizate elemente de aliere - crom, nichel și mangan - care contribuie la dezvoltarea fragilității temperului Separat, aceste elemente acționează mai slab decât atunci când sunt introduse împreună în oțel fragilitatea temperării este cea mai pronunțată la oțelurile crom-nichel și crom-mangan Adăugările mici de molibden ( , - , %) slăbesc fragilitatea temperării, iar cu un conținut mai mare de molibden, fragilitatea temperării crește Odată cu scăderea conținutului de carbon din oțel, fragilitatea temperării slăbește, dar nu dispare complet Cel mai important fapt este că oțelurile aliate de puritate foarte ridicată nu sunt deloc predispuse la fragilitatea temperării, care este cauzată de prezența diferitelor impurități în oțelurile industriale, în primul rând fosfor, staniu, antimoniu și arsen Dacă aceste impurități sunt adăugate separat la oțelul foarte curat, atunci în ordinea descrescătoare a forței de influență asupra tendinței de temperare a fragilității (DHH) la , %, ele sunt dispuse în următorul rând: Sb, P, Sn, As Cu o creștere a conținutului fiecărei impurități dăunătoare, D \ crește Viteza și gradul de dezvoltare a fragilității temperării depind de temperatura și timpul de păstrare a oțelului într-un interval de temperatură periculos ( - °C) Această dependență este descrisă de curbele C pentru atingerea anumitor valori ale GH (Fig ) * La o anumită temperatură de revenire (~ ° C în Fig ), etapele inițiale de fragilizare apar mult mai repede decât la temperaturi mai ridicate sau mai scăzute La temperaturi puțin peste "nasul" curbei C, pentru multe oțeluri, odată cu creșterea timpului de expunere, gradul de fragilizare trece printr-un maxim Indiferent de gradul de dezvoltare a fragilității temperamentului, reîncălzire pe termen scurt (câteva minute) * Curbele C de fragilizare nu au nimic în comun, cu excepția formei, cu curbele C cunoscute ale transformărilor de fază la temperaturi peste °C urmate de o răcire rapidă o pot elimina complet Orez Curbele C de atingere a valorilor specificate ale pragului de temperatură al fragilității (Tx) la călirea oțelului cu , % C, , % Cr, , % Ni, , % Mn și , % G (conform date Jaffy și Buffum) Numerele de pe curbe sunt temperatura Tx, Oțelul în stare de fragilitate temperată are o structură formată din ferită și carbură, iar distrugerea în timpul testelor de impact are loc în principal de-a lungul limitelor granulelor de austenită originale Cu cât bobul inițial de austenită este mai mare, cu atât este mai mare, ceteris paribus, cu atât D \ mai mare ca urmare a dezvoltării fragilității temperului Fragilarea în intervalul de temperatură - °C este caracteristică nu numai oțelurilor întărite la martensită Această fragilizare este un fenomen destul de comun Acesta, deși într-o măsură mai mică, se manifestă la oțelurile cu structură bainitică și chiar mai slab la oțelurile cu structură perlita, iar în toate cazurile fragilizarea este reversibilă Se recomandă răcirea rapidă a oțelurilor cu o mare tendință la temperatură de fragilitate în timpul recoacerii într-un interval de temperatură periculos Teoria fragilității temperamentului ar trebui să explice toate aceste fapte Rolul impurităților Deoarece fragilitatea temperării nu apare în oțelul foarte pur și o condiție indispensabilă pentru dezvoltarea acestuia este prezența impurităților dăunătoare: P, Sb, Sn, As, atunci pentru a înțelege natura și modelele de bază de dezvoltare fragilitate, este necesar în primul rând să se stabilească comportamentul acestor elemente în timpul călirii Multă vreme, mulți cercetători au Au existat ipoteze de "dizolvare - precipitare", conform cărora rezistența la impact scade din cauza precipitării unor faze de-a lungul limitelor de cereale, de exemplu, fosfuri Când sunt încălzite la ~ °C, aceste faze trec într-o soluție α și, la răcirea lentă, precipită și fragilizează oțelul; răcirea rapidă previne precipitarea fazelor care reduc rezistența fragilă Cu toate acestea, analiza microscopiei electronice a constatat că oțelul în O B Timp de vacanță, h Orez Dependența concentrației de Sb și Ni la limita granulelor într-o fractură (Cpp) de timpul de revenire la ° C oțel cu , % C, , % Cr, , % Ni și , % Sb (Otanne, Feng, McMagoy, Mulford) Temperatura Orez Dependențe de temperatură ale limitei de curgere S t și rezistenței la rupere fragilă S (J (schemă) în starea de fragilitate de călire, nu are precipitate speciale de-a lungul limitelor de cereale și, prin urmare, ipoteza "dizolvare - precipitare" este insuportabilă O altă ipoteză a explicat fragilitatea temperării prin creșterea concentrației de impurități în straturile limită ale soluției solide Acest lucru a fost confirmat prin gravarea crescută a limitelor de cereale prin soluții de acid picric în starea de fragilitate temperată Ipoteza rolului principal al segregărilor de impurități a fost pe deplin confirmată în anii într-o serie genială de lucrări în care a fost folosită metoda spectroscopiei Auger, care a făcut posibilă determinarea concentrației elementelor în straturile de suprafață monoatomice Această metodă a evidențiat segregarea fosforului și a altor elemente de impurități pe suprafața de rupere a oțelului în starea de fragilitate, a măsurat concentrația acestora (precum și concentrația elementelor de aliere) la suprafața de fractură și se arată că dezvoltarea fragilității temperării (o creștere a Tx) este direct legată de o creștere a concentrației de impurități în apropierea limitelor fostelor boabe de austenită (Fig ) Ca urmare a segregării echilibrului, concentrația de impurități nocive pe suprafața ruperii poate fi de zeci și sute de ori mai mare decât concentrația medie a acestora în oțel De obicei, concentrația de impurități dăunătoare din oțelul de calitate industrială este de miimi - sutimi de procent, iar pe suprafața de fractură se măsoară în procente întregi Grosimea stratului de segregare limită este de câteva diametre atomice Natura fizică (mecanismul) fragilizării datorită segregării P, Sb, Sn și As nu a fost elucidată Conform unei ipoteze, elementele de impurități reduc energia de suprafață și reduc astfel munca de formare a unei fisuri intergranulare Nu există dovezi directe în acest sens Conform unei alte ipoteze, elementele de impurități nocive care înlocuiesc atomii de fier, datorită lizimetrului atomic mai mare decât cel al fierului, măresc distanța medie dintre straturile atomice de suprafață de pe ambele părți ale limitei Ca urmare, aderența dintre boabele adiacente slăbește Cu cât diametrul atomic al impurității depășește mai mare diametrul atomic al fierului, cu atât este mai puternic efectul său de fragilizare Acest lucru poate explica de ce antimoniul fragilizează oțelul mult mai mult decât fosforul, dacă concentrația acestor elemente (numărul de atomi de pe suprafața intergranulară) este aceeași Pentru analize suplimentare, vom folosi schema clasică a lui Acad A F Ioffe (Fig ), explicând trecerea unui material de la o stare plastică la o stare fragilă prin faptul că odată cu scăderea temperaturii, limita de curgere (ST) crește rapid, iar rezistența la rupere (So) se modifică puțin La temperatura de tranziție Tx', curbele ST și So se intersectează Sub T*, materialul cedează fragil, deoarece rezistența la rupere fragilă (curba D) este atinsă înainte de a putea fi atinsă limita de curgere (curba ) Dacă, în starea de fragilitate de călire, coeziunea boabelor, adică rezistența la rupere intergranulară, este scăzută (curba ), atunci la același punct de curgere (curba ), temperatura de tranziție va fi mai mare O scădere a limitei de curgere (curba ) cu aceeași rezistență a granițelor (curba ) poate crește fragilitatea temperării Folosind această schemă și date experimentale privind segregarea impurităților, este posibil să se explice principalele fapte ale manifestării fragilității temperamentului S-a demonstrat experimental că temperatura de tranziție A crește odată cu creșterea concentrației unei impurități dăunătoare la limitele granulelor Segregarea este controlată de furnizarea de difuzie a atomilor elementului la limita granulelor, iar concentrația de impurități din stratul limită crește odată cu amortizarea (vezi Fig , a), tinzând spre valoarea limită caracteristică unei anumite temperaturi [vezi formula ( )] În acelaşi timp, \ creşte şi cu amortizarea (vezi Fig ) Pentru oțelul contaminat cu fosfor, la o temperatură de revenire suficient de ridicată, valoarea trece printr-un maxim după atingerea concentrației de echilibru a fosforului la limita granulelor Acest lucru se datorează faptului că revenirea prelungită duce la înmuierea corpului boabelor cu o rezistență constantă la fractura intergranulară și la o scădere a limitei de curgere, după cum urmează din diagrama din Fig duce la o scădere a GH În oțelul contaminat cu antimoniu, odată cu creșterea timpului de revenire, Tx nu trece printr-un maxim, deoarece antimoniul, care difuzează mult mai lent decât fosforul, după înmuiere în timpul călirii, continuă să se segregă la limite, reducând aici rezistența fragilă Pe măsură ce temperatura crește, procesul de difuziune al formării segregării granițelor se accelerează și, în același timp, valoarea absolută a segregării de echilibru, care este spălată prin mișcarea termică, scade Acțiunea acestor factori determină natura în formă de C a curbelor de timp pentru atingerea unui anumit Tx (vezi Fig ) Calculele arată că dependența de temperatură a timpului necesar pentru a atinge un anumit grad de segregare a fosforului de echilibru este reprezentată de curbele C similare cu curbele Tx C Cu cât conținutul total de fosfor din oțel este mai mic, cu atât mai în dreapta sunt curbele C ale unui anumit grad de segregare a acestuia și, în consecință, cu atât tendința oțelului la fragilitate reversibilă la temperare este mai mică La temperaturi peste - °C, segregarea impurităților fie dispare complet (Sb) fie este la un nivel foarte scăzut (P) Odată cu răcirea ulterioară a oțelului în apă, segregările nu au timp să se refacă Oțelul electric structural de topire cu arc deschis conține de obicei , - , % P, , - , % Sn, , - , % Sb și , - , % As În oțel obținut prin metode de convertor de oxigen și focar deschis, t Conținutul maxim de fosfor este și mai mare: , - , și, respectiv, , - , % Cu cât sunt mai multe impurități în oțel, cu atât este mai mare concentrația acestuia la limita granulelor [vezi formula ( )] Prin urmare, deși antimoniul crește TX mult mai puternic decât fosforul (cu o concentrație egală de impurități la limită), dar din moment ce oțelurile industriale conțin fosfor în cantități mari (sutimi de procente) decât antimoniul (mii de procente), acesta face o creștere mai mare contributie la cresterea Tx in vacanta În plus, în comparație cu antimoniul, fosforul se segregă la granițele de cereale mult mai repede Luând în considerare toate acestea, fosforul ar trebui să fie considerat cea mai dăunătoare impuritate și, pentru a reduce fragilitatea temperării, este necesar să curățați oțelul de pe acesta în primul rând Rolul elementelor de aliere În dezvoltarea fragilității temperării, elementele de aliere joacă nu mai puțin un rol decât impuritățile Aliajele Fe-C care conțin aceeași cantitate de impurități nocive ca și oțelurile aliate nu sunt predispuse la fragilitate reversibilă la temperatură În aliajele fier-carbon, separarea impurităților dăunătoare este atât de mică încât nu provoacă fragilitate temperatură În prezența elementelor de aliere (Ni, Cr și Mn), segregarea impurităților dăunătoare crește brusc În acest caz, elementele de aliere în sine, care nu formează segregări de echilibru în oțelurile de înaltă puritate, se segregează la limitele granulelor în prezența impurităților dăunătoare (vezi Fig , a) Prin urmare, putem vorbi despre interacțiunea elementului de aliere și a impurității din soluția α, care contribuie la segregarea comună a acestora Se presupune că, dacă atomii impurității și elementul de aliere sunt atrași reciproc mai puternic decât atomii aceleiași impurități și fier, atunci segregarea impurității și a elementului de aliere va fi îmbunătățită reciproc Exact așa se comportă P și Ni, P și Cr, Sb și Ni, Sb și Mn, precum și alte perechi de elemente de dopaj impurități Al doilea element de aliere poate spori în continuare segregarea impurităților De exemplu, nichelul și cromul împreună provoacă o segregare mai mare a antimoniului decât ar presupune simpla adunare a efectelor efectelor lor separate O creștere a concentrației de impurități nocive în straturile limită ale unei soluții solide sub acțiunea aditivilor de aliere slăbește legătura intergranulară (Deci în Fig ) și este unul dintre motivele tendinței mari de a &t- lire sterline fragilitatea inițială a oțelurilor aliate care conțin Ni, Cr și Mn Eliberarea de carbură în timpul călirii poate afecta cinetica segregării impurităților Să luăm în considerare acest efect pe exemplul aliajului Fe-C-Ni-Sb Datorită faptului că solubilitatea nichelului în carbură este foarte scăzută în comparație cu solubilitatea sa în faza α, atomii de nichel în timpul precipitării carburii sunt împinși la interfața carbură-ferită, unde formează un strat îngust de soluție α cu un exces neechilibrat de nichel, care este absorbit lent Dacă presupunem că potențialul chimic al antimoniului în acest strat este mai mic decât în cea mai mare parte a fazei a, atunci atomii de antimoniu se grăbesc către interfața carbură-ferită, scăzând simultan potențialul chimic al nichelului aici și stabilizând segregarea acestuia Antimoniul se va separa la limita cu carbura până când potențialul său chimic aici ue devine egal cu potențialul chimic din cea mai mare parte a fazei a Dacă nu există precipitate de carbură, procesul primar este segregarea atomilor de antimoniu la limita granulelor O scădere a potențialului chimic al nichelului în stratul îmbogățit în antimoniu determină furnizarea de atomi de nichel la limită, care, prin scăderea potențialului chimic al antimoniului de aici, sporește segregarea acestuia Segregarea comună a antimoniului și nichelului va continua până când se stabilește egalitatea potențialelor chimice = Nm = P-ichi • O limită de cereale pre-îmbogățită cu nichel determină o segregare mai rapidă a antimoniului și, prin urmare, precipitarea carburii care duce la îmbogățirea cu nichel poate accelera dezvoltarea fragilității temperării, cel puțin în stadiile inițiale Elementele de aliere pot crește Gx, nu numai că sporesc segregarea impurităților dăunătoare și, prin urmare, slăbesc coeziunea boabelor So, ci și cresc puterea de curgere ST (vezi diagrama din Fig ) Acesta este, de exemplu, rolul cromului în multe oțeluri, care întârzie înmuierea în timpul călirii Oțelul crom-nichel contaminat cu fosfor are o tendință mult mai mare la fragilitate reversibilă la temperatură decât nichelul, în principal datorită limitei de curgere mai mare și într-o măsură mai mică datorită segregării crescute a fosforului Odată cu creșterea conținutului de carbon în oțelul crom-nichel, fragilitatea temperării se dezvoltă mai puternic datorită întăririi corpului cerealelor (conținutul de carbon nu afectează segregarea fosforului) Natura slăbirii fragilității temperamentului reversibil sub acțiunea unor mici adaosuri de molibden și wolfram nu a fost stabilită Una dintre ipoteze este o scădere bruscă a solubilității limitante a fosforului în faza a sub acțiunea molibdenului și, în consecință, o scădere a segregării granițelor fosforului într-o soluție solidă Rolul limitelor de cereale austenitice Distrugerea preferată a oțelului în starea de fragilitate temperatură de-a lungul limitelor austei inițiale boabele filamentoase este asociată cu segregarea impurităților dăunătoare la aceste limite Trebuie subliniat că după revenirea înaltă nu există granule austenitice în oțel ca atare De-a lungul granițelor inițiale ale granulelor de austenită din oțel călit, se unesc cristale în fază a din boabele învecinate și se găsesc precipitate de carbură Fractura are loc de-a lungul limitelor a/a și a/carbură Segregarea puternică a impurităților dăunătoare are loc numai la granițele cu unghiuri înalte În oțelul călit, toate limitele a/a de-a lungul granițelor inițiale ale granulelor austenitei sunt cu unghi înalt, în contrast cu limitele interne dintre cristalele șipci ale fazei a formate în timpul transformării martensitice Precipitarea preferențială în timpul călirii cristalelor de carbură mai mari de-a lungul limitelor inițiale de austenită și, în consecință, segregarea îmbunătățită la interfața a/carbură poate fi, de asemenea, motivul pentru localizarea fracturii aici Cu cât boabele inițiale de austenită sunt mai mari, cu atât Tx este mai mare în starea de fragilitate temperată, deoarece cu boabele grosiere, fisura intergranulară în curs de dezvoltare își schimbă rar direcția Măsuri de combatere a fragilizării reversibile prin temperare Principalele măsuri de combatere a fragilizării la temperatură sunt următoarele: ) reducerea conținutului de impurități nocive; ) răcire accelerată de la o temperatură ridicată de revenire (peste °C); ) introducerea de mici adaosuri de molibden ( , - , %); ) utilizarea tratamentului termomecanic la temperatură înaltă (pentru aceasta, vezi § de mai jos) Când se dezvoltă oțeluri de înaltă rezistență, cu o limită de curgere ridicată, este recomandabil să se reducă limita admisă a conținutului de impurități nocive pentru a evita creșterea fragilității la temperatură Din păcate, în procesul de topire a oțelului, nu este posibil să se realizeze purificarea din principala impuritate dăunătoare - fosfor Prin urmare, utilizarea unui amestec de pornire mai pur este de mare importanță aici Răcirea rapidă de la temperaturi de temperare peste °C este cea mai ieftină și mai ușoară modalitate de a combate fragilitatea la rece Cu toate acestea, în primul rând, nu permite eliminarea fragilității temperării în centrul produselor masive și, în al doilea rând, atunci când produsele cu tranziții ascuțite și găuri sunt răcite în apă, se pot forma fisuri (în special în oțelurile cu conținut ridicat de carbon) Secțiunea a cincea PRELUCRARE TERMO-MECANICA Deformarea plastică schimbă natura distribuției și crește densitatea imperfecțiunilor în structura cristalină - dislocații, goluri, greșeli de stivuire și limite cu unghiuri joase și înalte Deoarece defectele rețelei cristaline afectează puternic formarea structurii aliajelor în timpul transformărilor de fază, deformarea plastică înainte de transformările de fază sau în timpul dezvoltării acestora poate fi utilizată pentru a crea structura optimă a unui aliaj tratat termic Tratamentul termomecanic (TMT) este un tratament termic care include deformarea plastică, care, datorită densității crescute a defectelor, afectează formarea structurii în timpul transformărilor de fază care apar în timpul tratamentului termic Prin urmare, TMT* nu poate include nicio combinație de operațiuni de deformare, încălzire și răcire De exemplu, dacă deformarea plastică se efectuează după toate operațiunile de tratament termic, atunci nu avem de-a face cu TMT, ci cu tratamentul termic convențional și tratamentul sub presiune ulterior O astfel de deformare plastică, de exemplu, laminarea la rece după îmbătrânire, poate crea întărire și crește proprietățile de rezistență, dar nu afectează formarea structurii în timpul transformărilor de fază, deoarece aceste transformări au avut loc înainte de deformare Dacă deformarea plastică a fost efectuată înainte de tratamentul termic, dar nu a avut o influență decisivă asupra formării structurii finale a aliajului în timpul transformărilor de fază, atunci o astfel de combinație de deformare plastică și tratament termic ulterior nu poate fi atribuită și TMT De exemplu, laminarea la rece urmată de încălzirea pentru întărire, în timpul căreia are loc recristalizarea, nu sunt componente ale TALO, deoarece recristalizarea * Mai exact, ar trebui să se numească deformare-tratament termic structura cristalizata se caracterizeaza printr-o densitate redusa a imperfectiunilor in structura cristalina Procesele de deformare plastică și tratament termic în timpul TMT pot fi combinate într-o singură operație tehnologică, dar pot fi efectuate și în momente diferite, de exemplu, cu un interval de câteva zile Este important doar ca în acest caz transformările de fază să aibă loc în condițiile unei densități crescute a defectelor rețelei create de deformarea plastică În prezent, în industrie sunt utilizate și testate diverse scheme TMT, inclusiv deformarea plastică la cald și (sau) la rece, care are o influență decisivă asupra formării structurii aliajului în timpul îmbătrânirii, în timpul transformărilor perlitice, bainitice și martensitice Înainte de a trece la analiza modificărilor structurii și proprietăților metalului în timpul TMT, este necesar să se ia în considerare modul în care se formează structura în timpul lucrului la cald prin presiune (modificările structurale în timpul deformării la rece sunt luate în considerare în § ) Capitolul XIII SCHIMBAREA STRUCTURII METALICE ÎN TIMPUL TRATAMENTULUI CU PRESIUNE CALDA De zeci de ani, s-a presupus că recristalizarea are loc întotdeauna în timpul lucrului la cald În asta au văzut principala diferență dintre procesarea la cald și prelucrarea la rece Studii detaliate ale mecanismului deformării plastice la cald, începute în anii , au scos la iveală eroarea acestei afirmații S-a dovedit că adevărata structură, care se formează direct în procesul de deformare la cald, este adesea puternic distorsionată prin recristalizare, care are loc în timpul răcirii metalului de la temperatura de la sfârșitul deformării la cald Răcirea foarte rapidă a probei în momentul întreruperii deformării la cald ajută la dezvăluirea structurii formate în acest moment Întrucât rezistența la deformare răspunde modificărilor structurale, informații prețioase despre esența proceselor care au loc în timpul deformării la cald pot fi obținute și prin analiza formei curbelor efort real - deformare reală e (Fig ) * Asemenea curbe * e=ln(Z/Zo), unde Io este lungimea inițială a probei și / este lungimea acesteia la un moment dat de deformare, I I Novikov obținute de obicei prin teste de torsiune sau compresie la cald Rata reală de deformare (e) în timpul lucrului la cald prin presiune este în intervalul ІО- -ІО s- * Este determinată de tipul de prelucrare și de echipamentul utilizat De exemplu, în timpul presării, această viteză este minimă (de ordinul " - s- ), iar în timpul forjarii pe un ciocan este maximă (de ordinul ІО -ІО r ) Deoarece rezistența la deformare depinde în mare măsură de viteza de deformare, graficele S-e sunt construite pentru diferite viteze (vezi Fig ) Orez Dependența tensiunii reale S de deformarea reală e (numerele de pe curbe sunt ratele de deformare, s- ): a - armco-iron, SS (Immarigei si Jonas); b - oțel cu , % C, NOO ° C (Rossa rd) În fiecare ciclu real de formare la cald, temperatura metalului se modifică într-un mod complex Poate crește din cauza încălzirii adiabatice și poate scădea datorită transferului de căldură către o unealtă mai rece și către mediu Pentru a simplifica analiza, testele de laborator cu construcția de grafice S-e sunt efectuate în condiții apropiate de izotermă * , unde I este lungimea probei, t este timpul § Modificări structurale în timpul deformării la cald În etapele inițiale ale deformării la cald, are loc întotdeauna întărirea prin deformare, care este asociată cu o creștere a densității de dislocare Procesele de restaurare, de înmuiere care reduc densitatea luxațiilor în timpul deformării la cald nu pot fi decât de recuperare sau de recuperare și recristalizare Procesele de înmuiere în timpul deformării la cald sunt similare cu procesele de înmuiere în timpul recoacerii după deformarea la rece: la recuperare, densitatea luxațiilor scade ca urmare a urcării și alunecării transversale cu alinierea dislocațiilor în pereți (poligonizare) și în timpul recristalizării , ca urmare a "eliminării" dislocărilor prin migrarea granițelor cu unghi înalt Procesele de recuperare care au loc în timpul deformării au propriile caracteristici, care sunt discutate mai jos În acest sens, au fost introduși termenii de recuperare dinamică (inclusiv poligonizare dinamică) și recristalizare dinamică, spre deosebire de recuperare statică și recristalizare statică, care apar în timpul recoacerii după deformarea la rece sau după deformarea la cald (în timpul menținerii și răcirii post-deformare) Retur dinamic Dacă recuperarea dinamică este singurul proces de recuperare în timpul deformării la cald, atunci curbele efort-deformare au cea mai simplă formă: creșterea tensiunii de curgere scade ușor până la atingerea unei anumite valori, care în continuare nu depinde de gradul de deformare (vezi Fig , a) Dacă metalul inițial a fost recoapt și a avut o structură recristalizată cu o densitate de dislocare de ordinul ІО -ІО cm- , atunci în timpul perioadei de întărire la deformare, densitatea de dislocare crește treptat, atingând o valoare de ordinul ІО cm- în stadiul de curgere constantă În stadiul de întărire prin deformare (întărire la cald), se formează mai întâi bobine de dislocare și apoi o structură celulară Treptat, se formează o structură subgranulară, adică are loc o poligonizare dinamică În stadiul de curgere constantă, dimensiunea medie a subgranelor, neorientarea lor și densitatea medie a dislocațiilor din interiorul subgranelor rămân constante * Odată cu creșterea gradului de deformare, rata de generare a dislocațiilor se modifică puțin, iar rata de anihilare a acestora crește datorită creșterii densității dislocațiilor până când devine egală cu rata de generare Aceasta corespunde cu realizarea etapei de curgere constantă Odată cu o scădere a temperaturii sau o creștere a vitezei de deformare, procesele de recuperare de recuperare, bazate pe aceeași cantitate de deformare, au timp să aibă loc într-o măsură mai mică și, prin urmare, etapa unui flux constant are loc mai târziu Adevărata deformare corespunzătoare realizării etapei de curgere constantă este în intervalul de la , la , în funcție de temperatură și viteza de deformare În stadiul de echilibru, subgranulele rămân echiaxiale până la deformații foarte mari, în timp ce boabele sunt puternic alungite în direcția curgerii Păstrarea echiaxității subgranelor poate fi explicată prin procesul de repoligonizare - poligonizare repetată multiplă, care constă în împrăștierea limitelor subgranelor și noua lor formare în astfel de locuri încât dimensiunea medie a subgranelor rămâne neschimbată Cu cât temperatura este mai mare și cu cât rata de deformare este mai mică, cu atât efortul de curgere este mai scăzut în stadiul de curgere constantă, cu atât densitatea totală de dislocare este mai mică și subgranul este mai mare Recuperarea dinamică se poate dezvolta și în timpul deformării la rece, dar aici nu duce la etapa de curgere constantă: întărirea la deformare are loc continuu, iar recuperarea dinamică se manifestă doar printr-o scădere a coeficientului de întărire la deformare odată cu creșterea deformarii Densitatea de dislocare în pereții celulei în timpul deformării la rece crește, în timp ce în stadiul de echilibru al deformării la cald, densitatea totală de dislocare rămâne constantă Aceste diferențe de comportare a metalului în timpul deformărilor la cald și la rece se datorează diferențelor în mecanismele de recuperare dinamică Sub deformare la rece, singurul mecanism dinamic de recuperare este alunecarea încrucișată a dislocației, care permite dislocațiilor să ocolească barierele și, prin urmare, reduce coeficientul de întărire prin deformare În timpul deformării la cald, recuperarea dinamică, pe lângă alunecarea transversală, include și urcarea luxațiilor, în legătură cu care repoligonizarea devine posibilă și densitatea totală de dislocare este menținută constantă, adică stadiul de stare de echilibru Urcarea prin dislocare ca cel mai lent proces este mecanismul de control al recuperării dinamice în timpul deformării la cald Limita inferioară a regiunii de temperatură a deformării la cald poate fi considerată condiționat a fi temperatura omoloagă de , Tm, deasupra căreia dislocațiile urcă activ Tensiunea o în stadiul de curgere constantă în timpul deformării la cald nu depinde de gradul de deformare, ci este determinată de temperatura T și viteza de deformare e: din recristalizare metadinamică - segment bc și din recristalizare statică (clasică) - segment cdt, a cărui sumă este de % - Dacă deformarea e £y, i e în cazul unui flux constant, toată înmuierea post-deformare este asigurată de recuperare statică și recristalizare metadinamică (fără participarea recristalizării statice) Contribuția recuperării statice la înmuierea post-deformare nu depășește de obicei % îmbătrânire->deformare la rece-uzură Rezistența sporită poate fi obținută prin aplicarea unei deformări convenționale la rece după îmbătrânire (fără LTMT) În comparație cu acest tratament, PTMT oferă o ductilitate mai mare, tensiuni reziduale mai mici și o structură mai stabilă din punct de vedere termic, cu rezistență egală În prezent, LTMT este utilizat pe scară largă în tehnologia de producție a semifabricatelor și a produselor din cupru îmbătrânit, aluminiu și aliaje austenitice Ca rezultat al laminarii la rece înainte de îmbătrânirea bronzului de beriliu BrB , limita de curgere crește suplimentar cu %, Cu LTMT de aliaje austenitice cu arc de tip NKhTYu cu o reducere de %, limita elastică a , oo este cu - % mai mare decât după călire și îmbătrânire Uneori, LTMT este folosit pentru a obține o creștere mică în valoare absolută, dar practic importantă a proprietăților de rezistență De exemplu, LTMT utilizat în industrie pentru foile din aliaj de aluminiu , care include laminarea la rece cu o reducere de - % înainte de îmbătrânire la , °C, crește cu ^, cu MPa în comparație cu prelucrarea convențională (îmbătrânire după îndreptare) foi întărite) Scopul LTMO poate fi nu numai întărirea Se recomandă ca aliajele de aluminiu de tip AMgb să fie deformate la rece cu - %, urmate de învechire la °C timp de câteva ore În primele de minute de încălzire după deformare, are loc poligonizarea, iar apoi faza ₽ (Al Mg ) este precipitată uniform peste subgranule Această structură oferă o rezistență crescută la coroziune prin stres Produsele semifabricate din aliaje de aluminiu îmbătrânite (profile, panouri, țevi, foi) după întărire trebuie corectate prin întindere sau netezire Gradul de deformare în timpul îmbrăcării este mic - de obicei nu mai mult de % Dar chiar și o mică deformare la rece cu un grad de - % poate crește foarte mult întărirea în timpul îmbătrânirii artificiale ulterioare De exemplu, limita de curgere a duraluminiului D , învechit la °C, crește cu , % de la la MPa ca urmare a aplicării întinderii înainte de îmbătrânire Procesul de stingere~>îndreptare~>îmbătrânire nu este de obicei numit tratament termomecanic, dar de fapt este un LTMT tipic Datorită simplității tehnologiei și eficienței procesului, se va extinde numărul de aliaje de îmbătrânire pe diferite baze și gama de produse supuse LTMT Dar atunci când prescrieți LTMT, trebuie întotdeauna să țineți cont de posibilele consecințe negative - o scădere a plasticității, care este caracteristică majorității aliajelor, o scădere a rezistenței la fluaj a unor aliaje de aluminiu, anizotropia proprietăților etc * § Prelucrare termomecanică la temperatură înaltă (HTMT) La prelucrări termomecanice la temperatură înaltă, se efectuează deformarea la cald, întărirea prin încălzire prin deformare și îmbătrânire (vezi Fig ) Esența HTMT este că, după deformare și stingere la cald, se obține o soluție solidă suprasaturată cu o structură nerecristalizată, adică cu o nouă densitate a imperfecțiunilor (limite subgranulelor, dislocații libere) Ca urmare a îmbătrânirii unui aliaj cu o astfel de structură, apar proprietăți mecanice crescute În cele mai multe cazuri, o matrice poligonizată a unui aliaj întărit este optimă La efectuarea HTMT trebuie îndeplinite cel puţin trei condiţii: ) obţinerea până la sfârşitul deformării la cald a unei structuri nerecristalizate; ) prevenirea posibilei recristalizari dupa terminarea deformarii la cald; ) realizarea gradului de suprasaturare a soluţiei solide necesare îmbătrânirii Dacă primele două condiții nu sunt îndeplinite și aliajul călit este complet recristalizat, atunci nu avem de-a face cu HTMT, ci cu călirea efectuată de la temperatura de încălzire prin deformare O astfel de combinație de deformare la cald și încălzire prin călire este avantajoasă din punct de vedere economic, dar nu duce la o îmbunătățire a proprietăților în comparație cu tratamentul termic convențional, care include încălzirea specială prin călire Utilizarea HTMT este limitată de următorii factori Aliajul poate diferi într-un interval atât de restrâns de temperaturi de încălzire pentru călire, încât este practic imposibil să se mențină temperatura de lucru fierbinte în limite atât de înguste (de exemplu, în ± K pentru D duraluminiu) Intervalul optim de temperatură pentru deformarea la cald poate fi semnificativ mai mic decât intervalul de temperatură pentru încălzire pentru călire De exemplu, la presarea aliajelor de aluminiu, rata de deformare fără manifestarea fisurilor de suprafață este cu atât mai mică, cu atât temperatura este mai mare Dacă este necesară creșterea semnificativă a temperaturii de deformare la cald la temperaturile de încălzire pentru întărire, atunci este necesar să se reducă rata de deformare, iar productivitatea echipamentului scade Într-un aliaj cu o structură nerecristalizată, descompunerea unei soluții suprarăcite poate avea loc mult mai rapid mai rapid decât într-un aliaj recristalizat (vezi Fig ) Dacă un astfel de aliaj are o întărire scăzută, atunci în condiții HTMT se dovedește a fi și mai mic și este posibil să nu se asigure prin călire Cu o tendință mare a aliajului de recristalizare, este dificil să se creeze o structură nerecristalizată până la sfârșitul deformării Orez Microstructura titanului [aliaj (VT ) după călirea convențională (a) și după HTMT (b) X (S G Glazunov, I S Polkin) WMTO este folosit pentru a îmbunătăți proprietățile de rezistență ale unui aliaj în comparație cu proprietățile aceluiași aliaj cu o structură recristalizată Rezistența în timpul HTMT crește ca urmare a unei creșteri generale a densității imperfecțiunilor deja în stare de stingere și a unei descompunere mai uniformă a soluției suprasaturate peste corpul boabelor în timpul îmbătrânirii (faza de întărire este precipitată de-a lungul limitelor sub- boabe și pe luxații unice în interiorul acestora) O descompunere mai uniformă a soluției și finețea granulelor caracteristice multor aliaje și curbura limitelor acestora (Fig ) determină nivelul ridicat de plasticitate după HTMT Spre deosebire de LTMT, care reduce considerabil plasticitatea, întărirea suplimentară de la HTMT se realizează la un nivel de plasticitate practic neschimbat Pentru aliajele de aluminiu, HTMT poate chiar crește ductilitatea și duritatea Întărirea de la HTMT se menține până la temperaturi mai ridicate decât după LTMT Rezistența crescută la căldură a aliajelor după HTMT este asociată cu dințarea granițelor, ceea ce împiedică fractura intergranulară și prezența limitelor subgranulelor fixate de particulele precipitate Dintre aliajele de aluminiu, numai aliajele bazate pe sistemele Al-Mg-Si (AD ) și Al-Zn-Mg ( ) sunt supuse pe scară largă la HTMT Aluminiul are o energie mare de defect de stivuire și este foarte ușor de poligonizat La presarea aliajelor de aluminiu, de regulă, se formează o structură poligonizată foarte stabilă și, prin urmare, nu sunt necesare măsuri speciale pentru obținerea și conservarea acesteia în timpul HTMT Aceste aliaje de aluminiu se caracterizează printr-o gamă largă de temperaturi de încălzire pentru călire (de la la CC pentru aliajele bazate pe sistemul Al-Zn-Mg) și au o călibilitate foarte mare (vezi Fig , a) Toate acestea predetermină simplitatea tehnologiei HTMT La presarea profilelor cu pereți subțiri (grosime de până la mm), răcirea în aer asigură prin călire Cu o grosime mai mare a profilelor din aliaje AD si , acestea sunt racite cu apa direct pe presa HTMT din aliajele de îmbătrânire este utilizat în industrie mult mai puțin frecvent decât LTMT din cauza limitărilor tehnologice de mai sus și a unui efect mai mic de întărire Pentru dezvoltarea în producție, se recomandă un proces care să includă o combinație de HTMT și LTMT, așa-numita procesare termomecanică la temperatură înaltă și joasă (HLTMT) La VNTMO, mai întâi, întărirea se realizează prin încălzire prin deformare, apoi deformare la rece și îmbătrânire (vezi Fig ) După HTMT, rezistența este mai mare, iar ductilitatea este mai mică decât după HTMT § Prelucrare termomecanica preliminara (PTMT) Esența PTMT constă în faptul că un semifabricat obținut după deformare la cald în stare recristalizată păstrează o structură nerecristalizată chiar și atunci când este încălzit pentru călire PTMT diferă de HTMT prin faptul că operațiile de deformare la cald și de încălzire pentru călire sunt separate (vezi Fig ) PTMT este utilizat pe scară largă în tehnologia de producție a semifabricatelor din aliaje de aluminiu Se știe de mult că semifabricatele presate din aliaje precum "duralumin", "avial", etc se disting printr-o rezistență semnificativ mai mare decât cele laminate și forjate Acest fenomen a fost numit efectul presei Diferența de rezistență se datorează faptului că semifabricatele presate după călire au avut o structură nerecristalizată, în timp ce produsele laminate și forjate au avut o structură recristalizată Mai târziu, s-a dovedit că foile laminate la cald și ștanțarea dintr-un număr de aliaje după întărire sunt, de asemenea, în stare recristalizată și se caracterizează printr-o rezistență crescută În locul termenilor efect de presare, efect de rulare etc , V I Dobatkin a propus termenul general de călire structurală, care este înțeles ca o creștere a rezistenței semifabricatelor tratate termic datorită păstrării unei structuri nerecristalizate după stingere Proprietățile unui aliaj în stare de întărire structurală sunt de obicei comparate cu proprietățile aceluiași aliaj în stare recristalizată Creșterea rezistenței la tracțiune și a limitei de curgere datorită păstrării unei structuri nerecristalizate în aliajele de aluminiu îmbătrânite variază de la la % Aceasta crestere se manifesta deja in stare proaspat intarita datorita densitatii crescute a imperfectiunilor Îmbătrânirea aliajului recristalizat dă o întărire mare, mărind diferența de proprietăți ale semifabricatului recristalizat și recristalizat Plasticitatea este mai mare pentru aliajele în stare recristalizată Prin urmare, produsele semifabricate sunt produse cu o structură recristalizată și plasticitate crescută, precum și cu o structură poligonizată și rezistență crescută De exemplu, pentru barele de duraluminiu DIR ^ MPa și ^ %, iar pentru barele D PP * ov ^ MPa și % În aliajele de aluminiu, așa cum sa menționat deja, poligonizarea se dezvoltă intens, creând o rețea stabilă de sublimite și, prin urmare, este ușor să obțineți o structură nerecristalizată în ele, în special în timpul presării Aditivii de mangan, zirconiu și alți anti-recristalizatori care formează aluminuri dispersate (A Mn, AhZr etc ) măresc temperatura de debut a recristalizării și contribuie la * R și PP sunt denumiri de bare testate cu o structură recristalizată și, respectiv, rezistență crescută structuri în timpul deformării la cald Este deosebit de important ca acești aditivi conținuti în multe aliaje de aluminiu să contribuie la păstrarea structurii nerecristalizate în timpul încălzirii ulterioare pentru călire Întărirea structurală a aliajelor de aluminiu (STHT) a fost mult timp utilizată pe scară largă în producția de masă pe scară largă a produselor semifabricate și este un exemplu de aplicare industrială eficientă a prelucrării termomecanice Capitolul XV TRATAMENTUL TERMO-MECANIC AL OTELURILOR CALITE PE MARTENSITE Procesele de TMT ale oțelurilor au fost intens studiate încă de la mijlocul anilor în legătură cu căutarea unor noi modalități de creștere a rezistenței structurale § Prelucrare termomecanică la temperatură joasă (LTMT) În timpul LTMT, austenita suprarăcită se deformează în regiunea stabilității sale crescute, dar neapărat sub temperatura de debut a recristalizării, apoi se transformă în martensită (Fig ) După aceea, se efectuează o vacanță scăzută (nu este prezentată în Fig ) Întărirea puternică ca urmare a deformării plastice a austenitei suprarăcite, urmată de călirea de la temperatura de deformare a fost descoperită în Acest proces, numit ausformare, a făcut posibilă creșterea rezistenței la tracțiune a oțelurilor aliate structurale la - MPa la = - % Indicii de plasticitate și rezistență la impact nu au fost mai mici și, în unele cazuri, chiar mai mari decât după tratamentul termic convențional, oferind s = - MPa Este clar că realizarea "superrezistenței" oțelurilor prin metoda Ausfort Mnng a stârnit un mare interes Motivul întăririi oțelului în timpul LTMT este moștenirea structurii de dislocare a austenitei deformate de către martensită Deformarea la rece nu poate întări puternic oțelul cu o structură martensitică, deoarece martensita care conține carbon este fragilă și nu se pretează la reduceri mari Austenita la temperaturi sub temperatura de debut recristalizarea poate fi deformată cu reduceri mari, la care densitatea totală de dislocare crește foarte mult În timpul transformării martensitice, vecinii oricărui atom din austenită rămân vecini ai aceluiași atom din martensită Prin urmare, luxațiile în timpul transformării y->a de-a lungul mar mecanismele tensite nu dispar, ci sunt "transferate" din faza inițială în faza nouă, adică martensita moștenește substructura austenită deformată Densitate foarte mare dislocațiile în martensită, fixate de atomi de carbon și precipitate de carbură, conduc la atingerea unor valori record de rezistență după LTMT Finețea cristalelor de martensită explică nivelul acceptabil de ductilitate al oțelului într-o stare de înaltă rezistență LTMT se aplică numai oțelurilor aliate care au o stabilitate semnificativă a austenitei suprarăcite Orez Schema de tratament termomecanic la temperatură înaltă (HTMT) și la temperatură joasă (LTMT) a oțelului aliat călit la martensită Introducerea NTMO în producție este foarte îngreunată de necesitatea de a utiliza echipamente puternice pentru procesare presiune, deoarece pentru a obține Pentru a obține o rezistență ridicată, oțelul trebuie supus unor reduceri mari (cel puțin %) la temperaturi la care rezistența la deformare este foarte mare ceva Un alt dezavantaj semnificativ al NTMO este scăzut rezistență la rupere casantă a oțelului foarte întărit § Prelucrare termomecanică la temperatură înaltă (HTMT) În timpul HTMT, austenita este deformată în regiunea stabilității sale termodinamice și apoi stinsă în martensită (vezi Fig ) După călire, urmează călirea scăzută Raport de compresie, % Orez Dependența rezistenței temporare la o îngustare relativă constantă de gradul de compresie în timpul HTMT a oțelului KhGR (M L Bernshtein) Scopul principal al tratamentului termic convențional cu încălzire prin deformare (laminare, forjare) este de a exclude încălzirea specială pentru întărire și, prin urmare, de a obține un efect economic Scopul principal al HTMT este de a îmbunătăți proprietățile mecanice ale oțelului Prin creșterea rezistenței în timpul HTMT, este posibil să se mențină indicatorii de plasticitate neschimbați, de exemplu, îngustarea relativă (Fig ) În comparație cu călirea și revenirea convenționale, cu aceeași rezistență, HTMT face posibilă obținerea unor rate de ductilitate mai mari Cu HTMT de oțeluri carbon, slab și mediu aliate pentru constructii de mașini, se atinge următorul nivel de proprietăți mecanice: s = - MPa; oo = - MPa; b == - %; ^= - % După HTMT, proprietățile de rezistență sunt mai mici, iar indicii de plasticitate sunt mai mari decât după LTMT Cu ajutorul VTMO, este posibilă tăierea și fragilizarea ireversibilă a temperării pentru a slăbi osul reversibil (vezi Fig ) Este dificil să creșteți timpul chiar și fără HTMT prin creșterea conținutului de carbon din oțel și efectuarea călirii convenționale cu revenire scăzută Dar, după tratamentul termic convențional, un astfel de oțel se va caracteriza printr-o tendință foarte mare de rupere fragilă, sensibilitate ridicată la tăieturi ascuțite pe suprafața produselor Fisurile de oboseală la un astfel de oțel se vor propaga rapid datorită localizării tensiunii la vârful fisurii și vor duce la rupere bruscă fragilă la solicitări sub limita de curgere Oțel cu valori ridicate ale rezistenței la tracțiune și limită de curgere, dar rezistență scăzută la propagarea fisurilor nu poate fi utilizat în rezistență până la MPa structuri încărcate cu suc Cel mai important avantaj al prelucrării termomecanice la temperatură înaltă este capacitatea sa remarcabilă de a crește simultan atât rezistența, cât și rezistența la propagarea fisurilor (rezistența la fractură) Cel mai bun set de proprietăți mecanice ale oțelului după HTMT este atins atunci când martensita este formată din austenită cu o structură bine dezvoltată complet-gonnazed Într-o astfel de austenită se obțin pachete mult mai mici și cristale de martensită Mărimea multor cristale mici de martensită nu depășește dimensiunea subgranule de austenită În oțelurile cu morfologie mixtă de martensită, HTMT cu poligonizare de austenită crește fracția de martensită de pachete în detrimentul martensitei lamelare Cristalele martensitice moștenesc sublimitele de dislocare ale austenitei deformate la cald Acestea și alte caracteristici ale structurii oțelurilor, ușor călite după HTMT, determină complexul de proprietăți mecanice de mai sus Modul HTMT este ales astfel încât până la începutul transformării martensitice, austenita să aibă o structură poligonizată dezvoltată Gradul de deformare la cald în timpul HTMT nu trebuie să fie prea mare, altfel se dezvoltă recristalizare, ceea ce reduce întărirea (vezi Fig ) Utilizarea deformării fracționale cu o reducere totală egală cu o reducere mare într-o singură trecere facilitează deformarea și promovează dezvoltarea poligonizării dinamice După terminarea deformării oțelurilor carbon și slab aliate, este necesară călirea imediată pentru a preveni recristalizarea statică și pentru a menține o structură complet formată până la începutul transformării martensitice M L Bernshtein și A G Rakhshtadt au descoperit un fenomen interesant de moștenire a întăririi de la HTMT în timpul tratamentului termic repetat S-a dovedit că călirea HTMT este reținută dacă oțelul este recălit cu o scurtă expunere la temperatura de încălzire pentru călire sau dacă oțelul călit HTMT este mai întâi supus unei căliri ridicate și apoi recălit Structura creată în timpul deformării la cald a austenitei a fost moștenită odată în timpul transformării y-xz în timpul HTMT, a fost reținută într-o anumită măsură în timpul călirii ridicate și a fost moștenită de încă două ori în timpul reîntăririi în timpul oc->y- și y-xz -transformări "Transferul" luxațiilor din faza a- în faza y este ușor de imaginat dacă acceptăm mecanismul de forfecare (transformarea x->y O scurtă expunere în timpul re-stingerii previne dezvoltarea recristalizării austenitei, care ar distruge) structura complet indusă și întărirea din HTMT precedentă Res Scheme de prelucrare termomecanica cu deformare in regiunea austenitica si transformare bainitica ulterioara (/) si cu deformare in timpul transformarii perlitei ( ) HTMT, în ciuda întăririi mai puțin puternice, are avantaje incontestabile față de LTMT Acestea includ o creștere simultană a rezistenței și a tenacității la rupere, fabricabilitate ridicată (deformarea nu necesită echipamente puternice specializate), aplicabilitate nu numai la oțelurile aliate cu rezistență crescută la austenita suprarăcită, dar și la oțelurile carbon și slab aliate Schema clasică BTAÂO prevede călirea obligatorie pentru martensită O varietate de HTMT sunt deformarea la cald a oțelului în stare austenitică și răcirea accelerată urmată de transformarea bainită (Fig , curba /) O creștere a complexului de proprietăți mecanice în timpul unui astfel de tratament se datorează unei scăderi a dimensiunii pachetelor de cristale bainitice fierbinte de formarea austenitei încetinește transformarea bainitei, adică întăribilitatea bainitei crește în timpul HTMT § Prelucrari termomecanice cu deformare în timpul transformării perlitei Într-un tratament cunoscut sub denumirea de "izoformare", oțelul după austenitizare este răcit la temperaturi de transformare a perlitei și deformat în timpul acestei transformări (Fig , curba ) O astfel de prelucrare duce la formarea unei structuri subgranul fine în ferită (cu dimensiunea subgranulelor mai mică de μm) și înlocuirea plăcilor de carbură în perlită cu particule sferice dispersate uniform distribuite cu un diametru de ordinul ~ - μm Comparativ cu oțelul cu structură feritic-perlitică obținut după prelucrarea convențională la cald, oțelul după izoformare are o limită de curgere mai mare și, ceea ce este deosebit de valoros, o tenacitate puternic crescută Rezistența la propagarea fisurilor poate crește cu un ordin de mărime (!) Structura subgranul perfectă a feritei se formează ca urmare a poligonizării în timpul deformării plastice și în pauzele dintre reduceri Particulele sferice de carbură dispersate pot avea originea la dislocații în austenită și pot apărea, de asemenea, ca urmare a fragmentării plăcilor de carbură și a sferoidizării acestora, deformare accelerată Există o temperatură optimă de deformare plastică, peste care subgranulele și particulele de carbură sunt mai mari și sub care limitele perfecte ale subgranulelor nu au timp să se formeze, ceea ce afectează negativ duritatea oțelului Gradul total de reducere pentru a obține structura optimă ar trebui să fie de cel puțin % Deformarea plastică a austenitei reduce perioada de incubație a transformării perlitei Aceasta este direct opusă influenței sale asupra transformării bainitice Principalul dezavantaj al izoformării este rezistența ridicată a oțelului la deformare la temperaturi scăzute de tratament sub presiune § Laminare controlată Laminarea controlată este laminarea la cald conform unui regim reglementat, incluzând temperaturi programate pentru începutul și sfârșitul deformării, reducerea și viteza de răcire Laminarea controlată se efectuează pe oțeluri cu conținut scăzut de carbon, cu micro-aditivi din carburi și nanoformatori precum vanadiu, niobiu și titan Un exemplu este oțelul G FB care conține , % V, , % Nb și până la , % N Scopul laminarii controlate este de a forma o structură cu granulație fină de ferită cu granulație completă și precipitate dispersate de carbonitride, care asigură o creștere (cu - MPa) a limitei de curgere, o scădere a temperaturii de tranziție fragilă-ductilă , și o îmbunătățire a sudabilității În timpul laminarii controlate în timpul deformării și în pauzele dintre reduceri au loc următoarele procese: călirea prin muncă și recristalizarea austenitei, transformarea acesteia în ferită, precipitarea carburilor și nitrurilor de vanadiu, niobiu și titan din austenită și ferită, poligonizarea feritei Începeți să rulați la temperaturi peste ~ °C Deformarea plastică la scăderea temperaturii și precipitarea carburilor din austenită contribuie la formarea granulelor de austenită cu o rețea dezvoltată de sublimite și benzi de deformare Din astfel de boabe de austenită se formează un număr mare de boabe fine de ferită Carbonitrurile dispersate previn îngroșarea granulelor de ferită Ferita rezultată este poligonizată și în interiorul acesteia se precipită particule de carbonitrure și mai dispersate (până la nm), ceea ce determină întărirea în dispersie a oțelului Aceste modificări structurale fac posibilă luarea în considerare a rulării controlate ca un tip de TMT După laminare controlată, oțelul nu este supus tratamentului termic Temperaturile scăzute la sfârșitul laminarii controlate ( - °C) și reducerile semnificative (până la %) la astfel de temperaturi provoacă forțe mari de laminare și necesitatea unor mori specializate În ciuda acestui fapt, laminarea controlată este utilizată în producția pe scară largă a celor mai durabile și relativ ieftine oțeluri pentru construcții industriale, construcție de poduri, conducte de gaz și alte scopuri § Prelucrare termomecanica preliminara (PTMT) PTMT se realizează conform schemei deformare plastică la rece->încălzire pre-recristalizare->călire cu încălzire de mare viteză și expunere scurtă->călire Înainte de deformare, structura inițială este amestecul ferită-carbură Deformarea la rece crește densitatea dislocațiilor, a căror rearanjare în timpul încălzirii pre-cristalizare creează o structură de ferită poligonizată În timpul călirii ulterioare cu încălzire de mare viteză și menținere scurtă, substructura este moștenită în timpul transformărilor oc->s- și y-s, iar cristalele de martensită devin fragmentate Prin urmare, mecanismul de întărire în timpul PTMT este același ca și în cazul obținerii rezistenței crescute în timpul recălirii după HTMT Prelucrarea termomecanica preliminara atrage prin simplitatea tehnologiei Pauza dintre deformarea la rece si incalzire nu este reglementata in niciun fel Nu este necesar echipament specializat pentru deformare PTMT care utilizează încălzirea pe termen scurt pentru călirea în băi de sare sau curenți de înaltă frecvență este o modalitate eficientă de întărire a tablelor laminate la rece și a țevilor cu pereți subțiri Capitol şaselea TRATAMENT CHIMIC SI TERMICO Capitolul XVI MODELE DE MODIFICĂRI ÎN COMPOZIȚIA ȘI STRUCTURA ÎN TIMPUL TRATAMENTULUI CHIMIC ȘI TERMIC Tratamentul chimico-termic este un tratament termic care combină efectele termice cu cele chimice, în urma cărora se modifică compoziția și structura în straturile de suprafață și, uneori, în întregul volum al produsului Pentru a modifica compoziția chimică, produsul este încălzit într-un mediu activ În timpul expunerii, produsul este îmbogățit difuz cu elemente din mediul extern În plus, tratamentul chimico-termic poate fi utilizat pentru îndepărtarea prin difuzie a impurităților din produs și, în unele cazuri, a componentelor principale Marea majoritate a proceselor industriale de tratament chimico-termic includ îmbogățirea prin difuzie a straturilor superficiale ale produselor cu nemetale sau metale dintr-un mediu activ extern, pentru care se folosesc medii gazoase, lichide și solide Cel mai cunoscut dintre aceste procese, cimentarea (carburarea produselor din oțel în cărbune la temperaturi ridicate), este una dintre cele mai vechi operații de tratament termic folosit cu mult înaintea erei noastre e Se pot distinge trei procese în desfășurare simultană care asigură îmbogățirea produsului cu elemente din mediul extern Primul proces este formarea unui element chimic în stare atomică activată (in stătu nascendi) ca urmare a diferitelor reacții chimice (vezi capitolul XVII), precum și ca urmare a evaporării În unele cazuri, de exemplu, când atomii de metal provin direct din topitură, această etapă este absentă Al doilea proces este adsorbția atomilor de către suprafața produsului Procesul de adsorbție poate include adsorbție fizică simplă, în care mono- sau poliatomică stratul de adsorbţie pe întreaga suprafaţă a produsului sau în zonele sale active se formează datorită acţiunii forţelor de atracţie van der Waals În același timp, adsorbția chimică (chemisorbția) este posibilă și cu apariția unor legături chimice puternice între atomii adsorbiți și atomii suprafeței metalului Adsorbția este întotdeauna un proces exotermic care duce la o scădere a energiei Gibbs Al treilea proces în tratamentul chimico-termic este difuzarea atomilor adsorbiți de la suprafață în interiorul produsului Adsorbția este foarte rapidă și difuzia este lentă Deoarece adâncimea zonei cu o compoziție modificată (zona de difuzie) și distribuția concentrației în interiorul acesteia depind în principal de dezvoltarea difuziei, analiza tratamentului chimico-termic se concentrează pe legile difuziei § Formarea unei zone de difuzie monofazată Luați în considerare procesul de penetrare prin difuzie a unui element de la suprafață în interiorul produsului În orice punct al zonei de difuzie la o distanță x de suprafața produsului, concentrația soluției C se modifică cu timpul t în conformitate cu a doua lege a lui Fick: dC/dx = Dd C/dx\ ( ) § § Este ^ , - Distanța față de suprafață Orez Distribuția concentrației într-o zonă monofazată de difuzie "o îmbogățire în diferite momente în timp la o concentrație constantă pe suprafața C Aici și mai jos, pentru simplitate, presupunem că coeficientul de difuzie D nu depinde de concentrație Ecuația de difuzie ( ) se rezolvă prin alegerea anumitor condiții la limită În cazul nostru, poți folosiți soluția pentru difuzie într-un spațiu semi-infinit cu o concentrație constantă la suprafață (Fig ) Într-un punct aflat la distanță x de suprafața produsului, concentrația C(x, t) depinde de concentrația Cp pe această suprafață, de concentrația inițială în volum Co, de coeficientul de difuzie D și timpul de păstrare t de la începutul procesului: C (X, m) = Cn - (Cn - Co) erf (x/ UD-i) ( ) În timpul difuziei în metal pur Co=O și C(x, m) = Cn[ - erf (x/ UT*)] ( ) Valoarea lui erf(r), numită funcție de eroare, este găsită din tabelul de referință Orez Distribuția carbonului (conform rezultatelor analizei radiometrice) după saturarea prin difuzie a oțelului cu , % C siliciu (a) și crom (b) la ° C (G V Sherbediisky, V I Shaidurov) Odată cu creșterea timpului de expunere, zona de difuzie se extinde, iar conținutul elementului difuzor din ea crește (vezi Fig ) Aria de sub curba de distribuție a concentrației elementului pe secțiunea transversală a produsului caracterizează cantitatea totală de element în zona de difuzie pentru un timp de expunere dat Dacă alegem distanța x de la suprafață până la un punct cu orice concentrație dată ca indicator al adâncimii de penetrare a unui element care difuzează, atunci din ecuația ( ) rezultă că x/ ]/Dt = const, Unde ( ) unde K este o constantă Astfel, adâncimea zonei de difuzie se modifică proporțional cu rădăcina pătrată a timpului de menținere la o temperatură constantă Pentru a crește adâncimea zonei de difuzie, de exemplu, cu un factor de trei, timpul de reținere ar trebui mărit cu un factor de nouă În formulele ( ) și ( ) r=x/ pL Dx I I Novikov În procesele reale de tratament chimico-termic, legea de creștere parabolică a zonei de difuzie, descrisă de formula ( ), poate fi încălcată din cauza variabilității concentrației pe suprafața produsului (de exemplu, cu o activitate ridicată de mediu, concentrația Cp poate crește) Dependența adâncimii unei zone de difuzie monofazată de temperatură, după cum arată experimentele, este exponențială sau aproape de exponențială Acest lucru era de așteptat, având în vedere că coeficientul de difuzie care intră în formula ( ) crește exponențial odată cu creșterea temperaturii [vezi Fig formula ( )] Regularitățile simple ale formării unei zone de difuzie considerate mai sus se referă la o soluție solidă bicomponentă Regularitățile formării unei zone de difuzie într-o soluție multicomponentă sunt mult mai complicate, deoarece o modificare a concentrației unui element afectează activitatea termodinamică a altor elemente și distribuția acestora De exemplu, în timpul siliconizării - saturarea prin difuzie a oțelului cu siliciu - activitatea carbonului în apropierea suprafeței produsului, unde există mai mult siliciu, crește și carbonul este, parcă, împins departe de suprafață (Fig , A) Cu placarea cu crom prin difuzie, imaginea este exact invers Cromul reduce activitatea carbonului în austenită și în straturile de suprafață, unde există mai mult crom, concentrația de carbon este crescută, iar stratul mai profund adiacent este epuizat în carbon (Fig , b) O astfel de redistribuire neobișnuită la prima vedere a carbonului (difuzie ascendentă) în ambele cazuri merge în direcția scăderii gradientului activității sale În general, atunci când oțelul este saturat cu elemente care formează carbură care reduc activitatea carbonului, se poate aștepta îmbogățirea stratului apropiat de suprafață cu carbon și epuizarea stratului următor, iar atunci când este saturat cu elemente care nu formează carbură care cresc activitatea carbonului , ar trebui să ne așteptăm la deplasarea acestuia de la suprafață § Formarea unei zone de difuzie multifazica Într-o zonă de difuzie monofazică, când produsul este răcit de la temperatura tratamentului chimico-termic, pot apărea transformări de fază: transformare polimorfă Pentru rolul activității termodinamice a elementelor în procesele de difuzie, vezi § , soluție solidă, transformarea eutectoidă, separarea fazei în exces etc Să presupunem că în timpul carburării fierului la o temperatură t\ (peste ° C), concentrația de carbon pe suprafața produsului crește de la punctul a (fier pur) la punctul b, fără a ajunge la limita regiunii austenite '(Fig , /) La temperatura tratamentului chimico-termic, zona de difuzie are în orice moment o structură austenitică cu o concentrație variabilă de carbon, care scade cu distanța de la suprafață în adâncimea produsului (vezi curba din Fig , //) La răcirea lentă de la temperatura de carburare, au loc transformări de fază în austenită în conformitate cu diagrama de fază Fe-C În zona zonei de difuzie adiacentă suprafeței și având o concentrație de carbon peste , %, cementitul secundar și perlita se găsesc la temperatura camerei, iar în zona cu o concentrație de carbon mai mică de , % există ferită în exces și perlita Odată cu distanța de la suprafață, datorită scăderii continue a concentrației de carbon, rețeaua de cementită secundară dispare treptat și structura devine pur perlitică, iar apoi cantitatea de perlită scade treptat și structura devine feritică (Fig ) Astfel, în cazul avut în vedere, în timpul tratamentului chimiotermic, zona de difuzie este monofazată, iar ca urmare a transformării la răcire devine bifazată (ferită + cementită) pe întreaga sa secțiune transversală Pot apărea noi faze direct în procesul de difuzie modificarea compoziției la temperatura tratamentului chimico-termic Difuzia însoțită de apariția unor noi faze se numește reactivă (sau reactivă) Principala posibilitate de difuzie reactivă este stabilită din diagrama de stare Într-un sistem cu o serie continuă de soluții solide, difuzia reactivă este imposibilă, iar în orice sistem cu solubilitate limitată a componentelor în stare solidă poate apărea Sunt propuse două explicații pentru mecanismul de formare a noilor faze în timpul difuziei reactive Potrivit unuia dintre ele, o reacție chimică de formare a compusului are loc direct pe interfața dintre metal și mediu Se ia în considerare o astfel de reacție * este considerat ca fiind procesul primar al difuziei reactive, care determină esența lui (V Z Bugakov) Faza noua se formează ca urmare a manifestării forţelor de interacţiune chimică acţiuni ale elementelor reacţionale În acest fel, se poate forma doar un strat foarte subțire (de ordinul dimensiunilor atomice) al compusului, deoarece, după ce a apărut, separă atomii elementelor care reacţionează Creșterea ulterioară a noii faze este asigurată prin difuzia unuia sau ambelor elemente de reacție prin stratul format Un alt mecanism de difuzie reactivă include realizarea obligatorie a solubilităţii limitative când Orez Graficul diagramei de stare a sistemului Fe-C (/) și curba de distribuție a carbonului pe adâncimea zonei de difuzie (II) după cementarea fierului la o temperatură (schemă) Orez Microstructura zonei de difuzie după răcirea lentă de la temperatura de carburare a fierului X tocirea elementului difuzor din mediul extern, după care devine posibilă formarea acelei faze, care, în conformitate cu diagrama de stare, trebuie să fie în echilibru cu o soluție solidă saturată (D A Prokoshkin) Deși o astfel de difuzie este de obicei numită reactivă, esența procesului nu este determinată de reacție chimică la suprafață, dar saturația (mai precis, suprasaturarea) soluției inițiale cu un element difuzor Prin urmare, o denumire mai riguroasă este difuzia, care însoțește Orez Distribuția concentrației elementului B în zona de difuzie după saturarea metalului L la o temperatură ti la diferite momente T^T (vezi diagrama stării L-B din Fig ) merge Diagrama de stări a sistemului binar L-B fiind transformări de fază Întreaga analiză ulterioară se bazează tocmai pe această idee a apariției unor noi faze în timpul tratamentului chimico-termic Se consideră difuzia elementului B într-un produs din elementul A la o temperatură t\ (Fig ) Odată cu creșterea timpului de expunere în stratul de suprafață, concentrația elementului B în soluția a crește treptat (Fig ), până când, cu activitate suficientă a mediului extern, se atinge limita de solubilitate (punctul a din Fig ) La atingerea acestui moment (r în Fig ), odată cu intrarea ulterioară a elementului B din mediul extern, faza a este suprasaturată cu acest element și faza p din compoziția b este separată de acesta în stratul de suprafață (Fig ) Ca urmare, concentrația în stratul de suprafață crește brusc cu ab Alimentarea continuă cu elementul B din mediul extern crește treptat concentrația acestuia în întregul strat de fază p Atomii B difuzează continuu de la suprafața produsului la interfața dintre fazele p și a, intră în faza a și o mențin într-o stare suprasaturată în apropiere zi borduri r / ss Prin urmare, cu alimentarea continuă cu elementul B din mediul extern, la limita p / a, faza p este eliberată continuu din soluția suprasaturată, iar această limită se deplasează în adâncimea produsului (vezi pozițiile stratului limitele la momentele t şi t din fig ) Când concentrația limită a elementului B pentru o temperatură dată în faza p este atinsă în stratul de suprafață (punctul c din Fig ) și atunci faza p devine suprasaturată, o fază y a compoziției punctului d se formează în acest strat Odată cu aportul suplimentar de component B, concentrația sa în faza y crește treptat, ceea ce duce la o deplasare a limitei y/p în adâncimea produsului Pot fi remarcate următoarele trăsături caracteristice ale formării unei zone de difuzie multifazică Secvența de formare a fazelor în timpul unei modificări de difuzie a compoziției corespunde succesiunii locației lor pe diagrama de stări (cc->p->y în Fig ) Într-o astfel de alternanță, fazele apar cu o creștere a concentrației elementului de difuzie în stratul de suprafață al produsului cu o creștere a timpului de expunere, iar în aceeași ordine sunt situate în zona de difuzie în direcția de la miez la suprafaţă (vezi punctul de timp Tb din Fig ) Dacă oricare dintre fazele din zona de difuzie nu este detectată experimental (de obicei sub un microscop cu lumină sau o metodă cu raze X), aceasta nu înseamnă că a fost "ratată" în timpul formării zonei Datorită vitezei scăzute de creștere a difuziei, grosimea sa este de așa natură încât această fază nu este detectată experimental pentru o anumită durată a tratamentului chimico-termic Cu un timp de expunere mai lung, faza "lipsă" este de obicei detectată Există un gradient de concentrație pe grosimea fiecărui strat de fază în creștere Fără un astfel de gradient, pătrunderea prin difuzie a elementului în interiorul produsului, adică formarea unei zone de difuzie, ar fi imposibilă În zona de difuzie, compozițiile fazelor de la interfața dintre straturile adiacente sunt determinate de compozițiile fazelor care sunt în echilibru pe diagrama de stări [vezi, de exemplu, punctele a și b sau c și d din Fig ) Aceasta rezultă din faptul că o nouă fază se formează numai după atingerea limitei de saturație a fazei inițiale Nu există regiuni cu două faze în zona de difuzie atunci când un element este saturat cu altul, adică straturi monofazate întotdeauna se învecinează (vezi Fig ) Acest lucru se explică prin faptul că, într-un amestec în două faze, compozițiile fiecăreia dintre faze la oricare dintre raporturile lor cantitative sunt neschimbate și determinate sunt împărțite la punctele corespunzătoare din diagrama de stare (de exemplu, a și b în Fig ) În același timp, creșterea prin difuzie a stratului necesită un gradient de concentrație în faza de compoziție variabilă Prin urmare, creșterea unui strat în două faze, pe a cărui secțiune transversală compoziția fiecăreia dintre faze este constantă și, în general, transferul de difuzie a unui element de la suprafață în interiorul produsului printr-un astfel de strat este imposibil Straturile bifazice pot crește în timpul tratamentului chimic-termic a metalului nu pur, ci a unui aliaj, sau în timpul diferențial saturația prin fuziune a metalului cu două elemente simultan În aceste cazuri, în zona de difuzie, avem de-a face cu un sistem ternar în care compozițiile fazelor de echilibru în regiunea bifazică sunt variabile Să presupunem că elementul C difuzează într-un aliaj bicomponent de compoziție cQ (Fig ) Cu un raport constant al componentelor L și B în zona de difuzie, compoziția sa se modifică în funcție de Orez Schema unei secțiuni izoterme a sistemului ternar A-B-C, explicând succesiunea de formare a straturilor în timpul difuziei elementului C în aliajul Co (conform A P Gulyaev) etc Strat trifazic fascicul c c Elementul C se dizolvă în fazele de calamus, iar când compoziția medie a stratului bifazic a + p se modifică de-a lungul liniei c^a, compoziția fazei a se schimbă de-a lungul liniei hk, iar faza p nu poate se formează de-a lungul liniei, deoarece, în conformitate cu secțiunea izotermă, compozițiile trei faze a*, Pl și P, care sunt în echilibru, sunt constante, iar difuzia în adâncimea produsului este imposibilă prin stratul trifazat Prin urmare, când compoziția medie a stratului bifazic a + p atinge punctul a, se modifică brusc până la punctul b: ca urmare a înlocuirii fazei pl cu faza P, un strat bifazic a * + bP se formează Când compoziția medie a stratului a + se modifică de-a lungul liniei bd, compozițiile fazelor a și se schimbă de-a lungul liniilor kq și pg Odată cu intrarea ulterioară a componentei C în zona de difuzie, compoziția sa medie pe suprafață se modifică brusc de la punctul d la punctul f ca urmare a înlocuirii fazei cu faza y Mai mult, compoziția medie a stratului bifazic se modifică de-a lungul liniei fg, iar compozițiile fazelor a și y - de-a lungul liniilor qg' și sg (linia punctată gg' din Fig arată o conodă care indică compoziţiile fazelor de echilibru a şi y) În acest caz, faza a ne trece în faza y și, în cele din urmă, în stratul de suprafață rămâne doar o fază y, a cărei compoziție se modifică de-a lungul fasciculului către componenta C Astfel, după tratarea chimico-termică, în apropierea suprafeței în sine se află un strat y, iar în spatele acestuia se află straturi bifazate cc + v, u (Fig ) Analiza de mai sus folosind secțiunea izotermă a sistemului ternar este valabilă numai cu condiția ca raportul dintre concentrațiile componentelor A și B în orice punct al zonei de difuzie să fie neschimbat, iar fazele din straturi bifazate să fie întotdeauna în echilibru Orez Distribuția concentrației medii a elementului C în zona de difuzie a aliajului c (vezi Fig ) Orez Distribuţia elementului B în zona de difuzie în timpii T| (/) și Ті+гіт ( ) Să luăm în considerare cinetica de creștere a straturilor monofazate în timpul tratamentului chimico-termic, pe baza analizei proceselor de difuzie efectuată de A A Popov Când elementul B difuzează în metalul A, în timpul dx, limita fazei p se va deplasa către faza a cu o cantitate dL (vezi diagrama de stare corespunzătoare din Fig și distribuția elementului în zona de difuzie în Fig ) Creșterea volumului stratului de fază p este dV=SdL, unde S este interfața dintre fazele a și p Faza p conține mai multă componentă B decât faza a Saltul de concentrare la interfața lor este egal cu DSra (vezi Fig ) O creștere a volumului fazei p cu dV crește cantitatea de element B din stratul de fază p cu dV DSR/a Toate calculele vor fi efectuate pentru o interfață de unitate ( = ) Apoi dVACp/a=dLACp;a (vezi zona umbrită din Fig ) Difuzia în faza p aduce atomii B la interfața p/a, iar difuzia în faza a duce atomii B departe de această suprafață Numărul elementului B adus la limita p/a prin faza p va fi notat cu dm$, iar numărul elementului B scos din această limită prin faza a va fi notat cu dm^ Diferenta dm$-dma este egala cu cresterea continutului total al elementului B in stratul fazei p cand limita sa este avansata cu dL De aici dUsC^a-din$-dma Având în vedere prima lege a lui Fick [vezi formula ( )], putem scrie (pe unitate de suprafață a zonei interfeței): dLACfl/a - (âCp /dx) di - Da (dCa /dx) di, unde t este timpul Prin urmare, rata de avansare a limitei stratului p spre faza a dL \u d pp (dSr / dx) -Pa (dSa / dx) L DS₽/a Rezolvarea acestei ecuații, în condițiile unei concentrații constante pe suprafața produsului, arată că grosimea noului strat de fază (L) crește odată cu creșterea timpului de expunere (t) conform legii parabolice: l = ( ) Această formulă este similară cu ecuația ( ) pentru creșterea zonei de difuzie în timpul tratamentului chimico-termic fără formarea de noi faze, dar coeficientul de proporționalitate K depinde de un număr mult mai mare de factori Din ecuația ( ) rezultă că, cu cât stratul noii faze este mai gros, cu atât difuzia în acesta este mai intensă, cu atât difuzia este mai lentă în stratul fazei învecinate și cu atât saltul concentrațiilor la limita de fază este mai mic Dacă zona de difuzie este formată din straturi de mai multe faze, atunci grosimea stratului intermediar (p în Fig ) depinde de raportul dintre vitezele de avansare a limitelor sale și, în consecință, de dezvoltarea proceselor de difuzie în fiecare dintre fazele Direcția fluxurilor de difuzie în straturi este prezentată prin săgeți în Fig Influxul de difuzie al elementului B în interiorul stratului p către limita p/a, menținând suprasaturația fazei a în apropierea acestuia, tinde să deplaseze această limită la dreapta și să crească grosimea stratului p Fluxul de difuzie a elementului B în interiorul stratului a de la limita p/a scade în apropierea acestuia saturația fazei a și tinde să deplaseze această limită spre stânga În mod similar, influxul de difuzie al elementului B în interiorul stratului y către limita y/p tinde să-l deplaseze spre dreapta, reducând grosimea stratului p Acest lucru este împiedicat de scurgerea de difuzie a elementului B în interiorul stratului p de la limita y/p Fluxul de difuzie prin stratul de fază, în conformitate cu prima lege a lui Fick, este cu atât mai intens, cu cât coeficientul de difuzie în interiorul acestei faze este mai mare și cu atât gradientul de concentrație pe grosimea stratului este mai mare gradientul de concentrare în ea coada este cu atât mai semnificativă, cu atât ele diferă mai mult, compoziția Rns Influența temperaturii nitrurării fierului timp de ore asupra grosimii straturilor fazelor e și y (Yu M Lakhtnn) sunteți la două dintre marginile sale și mai puțin decât grosimea stratului Compozițiile de la limitele stratului, așa cum sa menționat deja, sunt determinate de punctele corespunzătoare din diagrama de fază, de exemplu, punctele b și c pentru stratul de fază p (vezi Figurile și ) În consecință, la un coeficient de difuzie constant, curgerea unui element de difuzare printr-un strat de o anumită grosime crește odată cu extinderea regiunii de omogenitate a fazelor din diagrama de fază (vezi segmentul bc din Fig ) Din cele spuse, rezultă că grosimea stratului noii faze în zona de difuzie cu creșterea temperaturii în general cazul nu poate crește exponențial, deoarece depinde nu numai de coeficientul de difuzie într-o fază dată Grosimea straturilor de faze cu creșterea temperaturii în timpul tratamentului termic chimic variază în moduri diferite Depinde de raportul fluxurilor de difuzie în strat și în straturile adiacente De exemplu, dacă lățimea regiunii de omogenitate a fazei de pe diagrama de stare se modifică puțin odată cu creșterea temperaturii, atunci stratul fazei în care coeficientul de difuzie crește mai mult va crește Dacă, odată cu creșterea temperaturii tratamentului chimico-termic, coeficienții de difuzie în straturile învecinate cresc aproximativ în mod egal, atunci stratul fazei în care regiunea de omogenitate din diagrama de fază se extinde mai mult va crește Fazele cu regiuni foarte înguste de omogenitate pe diagrama stărilor pot crește sunt atât de lente încât straturile lor din interiorul zonei de difuzie nu vor fi detectate experimental Datorită modificărilor simultane și diferite ale coeficienților de difuzie, gradienților de concentrație în cadrul fazelor și salturilor de concentrație la limitele acestora, rata de creștere a stratului a fiecărei faze, determinată de ecuația ( ), se poate modifica odată cu creșterea gradului chimico-termic temperatura de tratament într-un mod complex De exemplu, în timpul nitrurării (vezi § ), grosimea stratului de fază e crește odată cu creșterea temperaturii procesului la aproximativ ° C și apoi scade (Fig ) În același timp, dependența grosimii stratului de fază de temperatură este foarte adesea aproape de exponențială (vezi curba pentru faza y din Fig ), § Caracteristici ale structurii zonei de difuzie Zona de difuzie pe secțiunea subțire poate fi detectată prin gravare datorită compoziției chimice modificate a stratului de suprafață Într-o zonă cu o singură fază, concentrația se schimbă ușor de la suprafață în adâncimea produsului (vezi Fig ) și, prin urmare, la microscop, granița unei astfel de zone este neclară sau, mai des, nu este detectată deloc Dacă difuzia este însoțită de transformări de fază, atunci structura zonei de difuzie diferă brusc de structura straturilor profunde Diferența de tip de rețele și saltul de concentrații la limita fazelor noi și originale provoacă o diferență accentuată de gravitate pe ambele părți ale acestei granițe sau contribuie la gravarea graniței în sine sub forma unui așa-numit linia de difuzie (Fig ) Distanța de la suprafața produsului până la limita cu soluția inițială (І! în Fig ) este de obicei luată ca adâncime condiționată a zonei de difuzie (de fapt, adâncimea sa £ este mai mare cu valoarea stratului de soluție solidă inițială a unei compoziții modificate) Cristalele noii faze formate în zona de difuzie au formă columnară (vezi Fig ) Acest lucru se explică prin faptul că cristalele noii faze cresc doar la limita straturilor diferitelor faze, unde, datorită influxului de difuzie al elementului, se menține suprasaturarea fazei inițiale Pe măsură ce granița straturilor se deplasează mai adânc în produs, cristalele noii faze cresc și ele în această direcție Dacă la răcirea de la temperatura tratamentului chimico-termic are loc o transformare polimorfă, atunci cristalele columnare ale fazei formate în timpul difuziei la saturație, poate fi înlocuit cu cristale echiaxiale ale fazei care apare la răcire Difuzia de-a lungul granițelor de cereale este mai rapidă decât în corpul lor și, prin urmare, în timpul tratamentului chimico-termic, se poate observa uneori o pătrundere mai profundă a elementului de difuzare de-a lungul limitelor de cereale ale fazei inițiale și Orez Microstructura zonei de difuzie după saturarea fierului cu molibden la °C timp de ore X (G N Dubinin) separare aici sub forma unei rețele de cristale a unei noi faze Cu toate acestea, la temperaturi relativ ridicate, la care se efectuează de obicei tratamentul termochimic, diferența de viteze de difuzie de-a lungul granițelor și a corpului este nivelată Capitolul XVII VARIETĂȚI DE TRATAMENT CHIMICO-TERMIC În industrie, se folosesc multe metode de tratare chimico-termică, care diferă prin elementele de difuzie, tipul și compoziția mediului extern, chimia proceselor din acesta, tehnica de execuție și alte caracteristici În funcție de starea de agregare a mediului în care este amplasată piesa de prelucrat, tratamentul chimico-termic se distinge în medii solide, lichide și gazoase Atomii elementului de difuzie provin din solid în locurile contactului său direct cu suprafața produsului Acest proces este ineficient și rar folosit De obicei, un mediu solid este utilizat pentru a crea o fază activă de gaz sau de vapori, din care atomii intră în produs De exemplu, la cementarea într-un carburator solid (cărbune), atomii de carbon care se difuzează în oțel se formează din monoxid de carbon ( CO->C + CO ), iar cărbunele este necesar doar pentru formarea unei faze gazoase Un alt exemplu este cromarea prin difuzie într-un mediu "solid", când produsul este ambalat cu pulbere de crom sau ferocrom Când este încălzit, cromul se evaporă și atomii săi intră în produs în principal din faza de vapori și nu în locurile de contact direct al pulberii cu suprafața produsului În timpul tratamentului chimico-termic într-un mediu lichid, atomii elementului care se difuzează în produs se formează ca urmare a reacțiilor chimice în sarea topită (de exemplu, în NaCN în timpul cianurării oțelului) sau provin direct din metalul topit ( de exemplu, din topirea aluminiului în timpul aluminizării prin difuzie a oțelului) În timpul tratamentului chimico-termic în mediu gazos se formează un element de difuzie ca urmare a reacțiilor de disociere (CH ->C+ H ), de disproporționare ( CO->C+CO ), de schimb (CrCU+Fe-xCrJ^FeCh) şi reducerea (VC +H ^V+ HC ) Mediul gazos și faza gazoasă activă formată în timpul încălzirii produselor într-un mediu solid sunt cei mai obișnuiți furnizori de atomi de element în procesele industriale, care îmbogățesc straturile de suprafață ale produsului Pentru tratamentul chimico-termic, un mediu gazos pur este cel mai convenabil: compoziția sa este ușor de controlat, se încălzește rapid la o anumită temperatură, vă permite să mecanizați și să automatizați complet procesul de tratament chimico-termic și să efectuați imediat întărirea ( fără reîncălzire) Exemplele date arată că clasificarea metodelor de tratare chimico-termică în funcție de starea de agregare a mediului în care este plasat produsul nu este întotdeauna în acord cu esența fizico-chimică a procesului de prelucrare Pe baza caracteristicilor fizico-chimice ale fazei active care furnizează elementul difuzor, Tabelul Saturație prin difuzie cu nemetale Saturație prin difuzie cu metale Îndepărtarea prin difuzie a elementelor Carburare (carburare) Nitrurare Cianuzare Nitrocarburare Borurare Siliconare Sulfurare Sulfocianare Oxigenare* Oxidare internă* Aluminizare Cromare prin difuzie Aluminizare cu crom Galvanizare prin difuzie Placare cu cupru prin difuzie Titanizare Berilizare Vanadă Dehidrogenare Deoxigenare Decarburare Îndepărtarea complexului de impurități * Saturația de oxigen este de suprafață, iar oxidarea internă este saturarea întregului volum al produsului cu oxigen pentru a forma oxizi dispersați G N Dubinin a propus următoarea clasificare a metodelor de tratare chimico-termică: saturația din faza solidă, saturația din faza de vapori, saturația din faza gazoasă și saturația din faza lichidă Conform acestei clasificări, cementarea oțelului într-un carburator solid ar trebui să fie atribuită metodei de saturație din faza gazoasă și cromarea prin difuzie în pulbere de crom - metodei de saturare din faza de vapori În funcție de natura modificării compoziției chimice a piesei de prelucrat, toate tipurile de tratament chimico-termic pot fi împărțite în trei grupe: saturația prin difuzie cu nemetale, saturația prin difuzie cu metale și îndepărtarea prin difuzie a elementelor Aceste grupuri includ o varietate de procese chimio-termice industriale (Tabelul ) Fiecare proces de tratare chimico-termică poate fi realizat prin diferite metode (saturare din fază gazoasă, vapori, lichidă sau solidă) și în cel mai divers proiect tehnic (de exemplu, cu producerea unei faze gazoase active în spațiul de lucru al cuptorul sau într-un generator separat) Unele tipuri tipice de tratament chimico-termic sunt discutate pe scurt mai jos ca exemple Aceste exemple se referă în principal la oțeluri, întrucât tratarea chimico-termică a fontelor și a metalelor și aliajelor neferoase în industrie este utilizată incomparabil mai rar § Saturația prin difuzie cu nemetale Saturarea suprafeței oțelului cu carbon și azot, sau împreună cu aceste elemente, este cel mai utilizat proces de tratare chimico-termică Carbonul și azotul sunt dizolvate în fier prin metoda intercalării și, prin urmare, pot difuza rapid la o adâncime considerabilă Mediile active care conțin aceste elemente sunt ieftine, iar fazele formate cu participarea carbonului și azotului în timpul saturației sau al tratamentului termic ulterior modifică în mod dramatic proprietățile mecanice și fizico-chimice ale oțelului Carburare (carburare) Carburarea se realizează pe produse din oțeluri cu conținut scăzut de carbon (de obicei până la , %) La cimentarea într-un carburator solid, produsele sunt plasate în cutii, unde se toarnă cărbune amestecat cu - % BaCO Când este încălzit, carbonul cărbunelui, combinându-se cu oxigenul aerului din cutia de chituire dintre particulele carburatorului, formează monoxid de carbon: C (cărbune) + O CO În contact cu fierul, monoxidul de carbon dă carbon atomic: CO CO + C (atomic) Acest cărbune activ (în stătu nascendi) este absorbit de austenită și difuzează în produs Adăugarea de BaCO intensifică puternic procesul de cimentare prin furnizarea unei cantități suplimentare de monoxid de carbon și, în consecință, carbon activ: VaCO + C (cărbune) -> BaO + CO şi CO CO - C (atomic) Pentru carburarea gazelor, gazele naturale sunt utilizate ca carburator (constă în principal din CH ), atmosfere controlate obținute în generatoare speciale, precum și hidrocarburi lichide (kerosen, benzen etc ), furnizate în picături la un lucru etanș spațiul cuptorului, unde formează faza gazoasă activă Principalul furnizor de carbon în carburatoarele gazoase este metanul: CH -> H +C Într-o atmosferă controlată obținută artificial, acest furnizor este monoxidul de carbon În funcție de compoziția amestecului de gaze și de compoziția oțelului, atmosfera din cuptor poate fi cementantă, decarburantă și neutră În acest din urmă caz, concentrația de carbon în oțel este echilibru pentru o compoziție dată a amestecului de gaze, iar o astfel de concentrație (mai strict, activitatea termodinamică corespunzătoare a carbonului) se numește potențialul de carbon al atmosferei date Dacă concentrația de carbon din oțel este sub cea care corespunde echilibrului cu atmosfera, atunci va avea loc carburarea Cementarea cu gaz este principalul proces în producția de masă, în timp ce cementarea solidă este utilizată în producția de loturi mici Adâncimea de cementare, în funcție de scopul produsului și de compoziția oțelului, este de obicei în intervalul , - , mm Cimentarea se efectuează la - °C și uneori pentru accelerare la - °C Pe măsură ce temperatura crește, timpul pentru a ajunge la adâncimea dorită de carburare scade Astfel, în timpul cementării cu gaz se obţine un strat cementat de , - , mm grosime la °C în ore, iar la °C în ore Concentrația de carbon în stratul de suprafață al produsului este de obicei de , - , % și nu atinge limita de solubilitate la temperatura de cementare În consecință, rețeaua HesC nu se formează la temperatura de cementare, iar stratul de suprafață, ca și miezul, se află în stare austenitică După răcire lentă, stratul carburat cu o concentrație variabilă de carbon este format din ferită și cementită și se caracterizează printr-o serie de structuri tipice oțelului hipereutectoid, eutectoid și hipoeutectoid (vezi Fig ) Cimentarea este o operație intermediară, al cărei scop este îmbogățirea stratului de suprafață cu carbon Întărirea necesară a stratului superficial al produsului se realizează prin întărire după cementare Întărirea nu trebuie doar să întărească stratul de suprafață, ci și să corecteze supraîncălzirea structurii, care apare datorită multor ore de menținere a oțelului la temperatura de cementare După cementarea într-un carburator solid, produsele critice sunt supuse unei duble căliri, deoarece conținutul de carbon din miez și pe suprafața produsului este diferit, iar temperatura optimă de încălzire pentru călire depinde de conținutul de carbon din oțel (vezi Fig ) Prima întărire se efectuează cu încălzire la - ° C (peste punctul A al miezului produsului), astfel încât recristalizarea completă să aibă loc cu rafinarea granulelor austenitice în oțel hipoeutectoid În oțelul carbon, datorită adâncimii mici de călire, miezul produsului după prima întărire este format din ferită și perlită În loc de prima călire, normalizarea poate fi aplicată oțelului carbon În oțelul aliat cu întărire, miezul produsului este format din martensită cu conținut scăzut de carbon Această structură oferă rezistență sporită și duritate suficientă a miezului După prima întărire, stratul carburat este supraîncălzit și conține o cantitate crescută de austenită reținută Prin urmare, se utilizează o a doua călire de la o temperatură de - ° C, care este optimă pentru oțelurile hipereutectoide După a doua întărire, stratul de suprafață este format din martensită cu conținut ridicat de carbon fin acicular și incluziuni globulare de carbură secundară În cementarea cu gaz, cel mai adesea se utilizează o întărire de la încălzirea prin cementare după răcirea produsului la - ° C După călire, produsele cementate sunt întotdeauna încălzite la - °C pentru a reduce solicitările de călire Carburarea este utilizată pe scară largă în inginerie mecanică pentru a crește duritatea și rezistența la uzură a produselor, menținând în același timp vâscozitatea ridicată a miezului lor Volumul specific al stratului carburat întărit este mai mare decât miezul și, prin urmare, apar solicitări semnificative de compresiune în acesta Tensiunile de compresiune reziduale în stratul de suprafață, ajungând la - L/Pa, cresc limita de rezistență a produsului Conținutul scăzut de carbon ( , - , %) asigură o vâscozitate ridicată a miezului Carburarea se realizează pe oțeluri de înaltă calitate , , și și oțeluri aliate KhNZA, KhGT etc Scopul principal al alierei aici este de a crește călibilitatea și, în consecință, mezo proprietățile mecanice ale miezului produselor din oțel carburat Nitrurare Nitrurarea produselor din oțel se realizează în amoniac, care, atunci când este încălzit, se disociază, furnizând azot atomic activ: NH ^ N + H Fe -N,% (by pass) Orez Diagrama de stare a sistemului Fe-N In sistemul Fe-N la temperaturi de nitrurare se pot forma urmatoarele faze (Fig ): a-solutie de azot in fier (ferita azotata), y-solutie de azot in fier (austenita azotata), faza intermediara y' de compozitie variabila cu g c latice" (i se atribuie formula Fe N) și o fază intermediară e cu o rețea h p și o regiune largă de omogenitate (de la , la , % N la temperatura camerei) Dacă nitrurarea este efectuată la o temperatură de °C, care este sub temperatura eutectoidului ( °C), atunci se formează mai întâi o soluție a, apoi o fază y' și, în final, o fază e Cu uda Când fierul este nitrurat de la suprafaţă, trebuie să se observe următoarea alternanţă de straturi: e->y'->a Pe măsură ce temperatura scade, regiunile soluției a și în special faza e din diagrama de stări se îngustează (vezi Fig ) și, prin urmare, cu răcire lentă cu o temperatură timpii de nitrurare în straturile a și e, ar trebui să apară precipitate secundare y' Odată cu creșterea distanței de la suprafață la temperatura camerei, straturile se alternează în următoarea ordine: La limitele straturilor e + y^/y' și y a + y'm la temperatura camerei (limitele corespunzătoare la temperatura de nitrurare e/y' și y '), concentrația de azot se modifică brusc Aceste sărituri corespund reflexiilor ab și cd pe diagrama de stare (vezi Fig ) Limita stratului e/e + UVT corespunde graniței dintre regiunile de fază e și e-Ly' pe diagrama de fază ( , % N la temperatura camerei) Nu ar trebui să existe un salt în concentrația de azot la limita straturilor e/e -y'm La o temperatura de nitrurare de °C, cu distanta fata de suprafata produsului, trebuie observata alternanta straturilor e-> y'-> y-nx La o răcire lentă, austenita se descompune la temperaturi sub °C, dând un amestec eutectoid a + y', iar precipitatele secundare ale fazei y' apar în straturile a și s La temperatura camerei, după răcirea lentă, ar trebui să existe următoarea alternanță de straturi de la suprafață în adâncimea produsului: În oțelurile aliate, azotul formează nitruri într-o formă foarte dispersă cu aluminiu, crom, molibden și alte elemente, în urma cărora stratul nitrurat capătă o duritate mult mai mare decât duritatea oțelurilor cementate Formarea unui strat nitrurat este însoțită de o creștere a volumului specific, iar la suprafață apar tensiuni de compresiune reziduale (până la MPa) Tensiunile de compresiune reziduale cresc limita de anduranță a produselor nitrurate Un strat subțire de bine cu faze ( , - , mm) protejează oțelul de coroziune într-o atmosferă umedă și în alte medii Nitrurarea crește duritatea, rezistența la uzură, limita de anduranță și rezistența la coroziune a oțelurilor Nitrurarea în scopul creșterii durității și rezistenței la uzură se aplică pieselor din oțeluri de tip Kh MYUA Înainte de nitrurare, produsul este supus întăririi și călirii ridicate pentru a crește rezistența și duritatea miezului Nitrurarea se efectuează la - °C Datorită temperaturii scăzute și, în consecință, mobilității reduse a atomilor de azot, procesul este lung ( - h) Grosimea stratului nitrurat este de , - , mm Este posibil să se reducă durata nitrurării prin creșterea temperaturii, dar duritatea scade brusc din cauza coagulării nitrururilor elementelor de aliere Un proces lung de nitrurare pentru a crește duritatea și rezistența la uzură este recomandabil să se aplice numai produselor critice Accelerarea nitrurării se realizează folosind o descărcare strălucitoare între anod și piesă - catod (partea treizeci* bombardat cu ioni de azot formați în plasma de descărcare) Pentru a îmbunătăți rezistența la coroziune, piesele din diferite oțeluri (în principal oțel carbon) sunt nitrurate Deoarece aici nu este necesară o duritate mare, temperatura procesului este aleasă ridicată ( - °C); durata acestui proces este de la minute la ore Nitrurarea pieselor din fontă de înaltă rezistență și aliaje de titan și-a găsit o anumită aplicație Nitrurarea aliajelor de titan este unul dintre puținele exemple de utilizare industrială a tratamentului chimico-termic al aliajelor de metale neferoase După nitrurare, rezistența la uzură crește, iar griparea pieselor scade atunci când se lucrează în condiții de frecare Cianuzare și nitrocarburare Saturarea suprafeței produselor simultan cu carbon și azot în sare de cianură topită se numește cianurare, iar în mediu gazos - nitrocarburare Raportul dintre carbon și azot din zona de difuzie poate fi controlat prin modificarea compoziției mediului și a temperaturii procesului Cianurarea oțelurilor se efectuează într-o baie care conține NaCN la - °C timp de - min Când cianura de sodiu este oxidată, se formează azot atomic și monoxid de carbon Avantajele cianurării în comparație cu cementarea sunt un timp de proces semnificativ mai scurt și o rezistență mai mare la uzură și coroziune (datorită azotului din stratul de suprafață) Dezavantajul procedeului este utilizarea sărurilor toxice de cianură Nitrocarburarea oțelurilor, numită și cianurare gazoasă, se realizează la - °C timp de - ore într-un mediu care conține amoniac și gaz de cementare În comparație cu cementarea cu gaz, nitrocarburarea are următoarele avantaje: temperatură mai scăzută a procesului și, prin urmare, creșterea mai mică a boabelor, rezistență mai mare la uzură, deformare mai mică a pieselor § Saturaţia prin difuzie cu metale Metalele se dizolvă în fier și alte metale prin metoda substituției și, prin urmare, difuzează în produs mai lent decât nemetale De regulă, saturația prin difuzie cu metale se realizează la temperaturi mai ridicate tururi decât saturația cu nemetale Exemple tipice sunt aluminizarea și cromarea Aluminizarea este folosită pentru a crește rezistența la calcar a oțelurilor și mai rar a fontelor Paletele turnate ale motoarelor cu turbină cu gaz din aliaje de nichel rezistente la căldură sunt, de asemenea, aluminizate Când un produs aluminizat este încălzit într-un mediu oxidant, pe suprafața sa se formează o peliculă subțire și puternică de Al O , care protejează produsele de oxidarea ulterioară Adâncimea de aluminizare, în funcție de metodă și mod, este de , - , mm Cea mai răspândită este aluminizarea produselor din oțel în pulberi cu saturație din faza gazoasă Amestecul de pulbere constă din feroaluminiu, clorură de amoniu și alumină În prezența NH C , se formează clorură de aluminiu gazoasă A C , care este un furnizor de atomi activi de aluminiu Oxidul de aluminiu previne sinterizarea particulelor de feroaluminiu Aluminizarea se efectuează la - °C timp de - ore Placarea cu crom prin difuzie îmbunătățește rezistența la coroziune, rezistența la calcar și rezistența la uzură a pieselor din oțel Placarea cu crom în amestecuri sub formă de pulbere de ferocrom (sau crom), clorură de amoniu și oxid de aluminiu la - °C cu un timp de menținere de - ore a primit cea mai mare utilizare Clorura gazoasă CrCl rezultată este un furnizor de crom activ atomi Cromarea este, de asemenea, utilizată în vid la - °C timp de câteva ore cu saturație din faza de vapori, care se obține prin evaporarea pulberii de crom Pentru a crește rezistența la coroziune și rezistența la calcar, stratul de suprafață ar trebui să aibă structura unei soluții solide din plastic de crom în fier Dacă unul dintre scopurile cromării este creșterea durității, atunci în stratul de suprafață ar trebui să se formeze carburi de crom (Cr C , Cr C ) Pentru a face acest lucru, alegeți oțel care conține mai mult de , % C Grosimea stratului de crom de obicei nu depășește , mm, § Îndepărtarea prin difuzie a elementelor Îndepărtarea impurităților dăunătoare în timpul încălzirii în vid și a altor medii este un tip important de tratament chimico-termic pentru o serie de produse Se bazează pe difuzie proces ionic de mutare a atomilor de la miez la suprafața produsului și de îndepărtare a elementului de pe suprafață De regulă, este necesară îndepărtarea de la capăt la cap a impurităților dăunătoare (pe tot volumul, și nu doar în straturile de suprafață) Un exemplu este dehidrogenarea aliajelor de titan atunci când sunt încălzite în vid pentru a preveni fragilizarea hidrogenului și pentru a crește duritatea Dehidrogenarea se efectuează la - °C timp de - ore și la o presiune de cel mult IO- hPa Pentru îndepărtarea complexă a impurităților interstițiale din metalele refractare, acestea sunt încălzite în vid Industria a folosit de multă vreme decarburarea de la capăt la capăt a oțelului de transformator prin recoacere a foilor în hidrogen Uneori, îndepărtarea oarbă a uneia dintre componentele principale ale aliajului este utilizată pentru a modifica proprietățile stratului de suprafață Tipul original de tratament chimico-termic este tratarea termică în vid cu sublimarea unuia sau mai multor elemente de aliere (S Bokshtein și M B Bronfin) De exemplu, menținerea la °C timp de ore într-un vid de ~ Pa pentru specimenele din aliaj AI - , % Zn - % Mg duce la sublimarea stratului superficial de zinc și magneziu, ceea ce crește semnificativ rezistența la fisurarea coroziunii (conținutul total ridicat al acestor elemente în volumul aliajului asigură nivelul de rezistență necesar) Datorită varietatii inepuizabile de medii active chimic și posibilităților bogate de modificare a proprietăților straturilor de suprafață și a întregului volum de produse, procesele de tratare chimico-termică sunt utilizate pe scară largă în industrie Se dezvoltă rapid, cucerind noi domenii de aplicare Brand cu Si kp , - , < , , - , , - , , - , , - , , - , , - , , - , , - , L , - , , - , , - , , - , , - , , - , U A , - , , - , U A , - , , - , Y A , - , , - , Y A , - , , - , Y A , - , , - , U A , - , , - , X , - , , - , XC , - , , - , CVH , - , , - , X F , - , , - , Р М , - , < , ШХ , - , , - , ХГТ , - , , - , ХНЗА , - , , - , X MYuA , - , , - , XGR , - , , - , ZOHGS , - , , - , MP SG Ni Altele , - , < , < , - , - , < , < , - , - , < , < , - , - , < , < , - , - , < , < , , - , - - , - , < , < , - , - , < , < , - , - , - - - , - , - - , - , - - - , - , - - , - , - , - , - - - , - , , - , - - , - , , - , - , - , , - , - , - , W , - , , - , , - , V < , , - , - , - , W , - , Mo , - , V , - , , - , - - , - , , - , < , , - , Ti , - , , - , , - , , - , , - , < , , - , Mo , - , AI , - , , - , < , , - , c , - , , - , < , - Grad C Si HFA , - , , - , ХНМА , - , , - , X H VA , - , , - , X G , - , , - , Х Н < , < , X ZL , - , < , NKhTYu , < , G AF , - , , - , HGSYu , - , , - , G S , - , , - , Aliaje de aluminiu Gradul AI С Mg Z BP < , < , < , < TA < , < , < , < Bază AMc < , < , < AMgI " < , , - , - AMg " < , , - , < AMgb " < , , - , < ADZZ " , - , , - , < BP " < , , - , < Continuare Mp Cr Ni Altele , - , , - , - , - , V , - , , - , , - , , - , Mo , - , , - , , - , , - , W - - - - < , , - , , - , - < , , - , - - , - , , - , , - , , - , Ti , - , - - , - , V , - , N , - , , - , - - , - , - - - n Mn Si Fe Altele < , < , < , , < , < , < , - , , - , < , < , - - < , < , - , , - , < , < , - , , - , < , < , , - , Ti , - , Be < , , - , < , , , - , , - , < , - Continuare Grad A Cu Mg Zn Mn Si Fe Altele Baza AB , - , , - , < , , - , , - , < , - D " , - , , - , < , , - , < , < , - D * " , - , , - , < , , - , < , < , - D " , - , , - , < , , - , < , < , , - , Be D P " , - , , - , < , , - , < , < , , - , Be AK - " , - , , - , < , < , < , , - , , - , Ni " , - , < , < , , - , < , < , , - , Ti , - , Zr , - , V < , , - , , - , , - , < , < , , - , Zr , - , Cr B * " , - , , - , , - , , - , < , < , , - , Cr AL " < , < , < , < , , - , < , - AL " , - , < , < , < , < , < , - AL " < , , - , < , < , < , < , - AL " < , , - , < , < , , - , < , - * Aliajele Dibch și V pch diferă de aliajele D și V printr-un conținut mai scăzut de impurități aliaje de magneziu Grad Al Zn Mp ML , - , , - , , - , ML - , - , , - , Zr aliaje de titan e Grad Al Mo Cr Altele VT , - , , - , , - , Si WT , - , , - , , - , - VT , - , , - , , - , , - , V , - , Fe Aliaje de nichel Grad Cr Ti AI Altele XH TYUR - , - , , - , < , c (EI B) Nimonic- - , - , , - , - Co Aliaje de cupru Marca L BrB BrBNTI, Mg BrAZh - Conținutul elementului , - , Si, rest Zn , - , Be, , - , Ni , - , Be , - , Ni , - , Ti, , - , Mg - Al, - Fe LISTA BIBLIOGRAFICA RECOMANDATA Introducere D K Chernov și știința metalelor / Ed N T Gudtsova M : Metallurgizdat, p Bochvar A A Fundamentele tratamentului termic al aliajelor M : Metallurgizdat, p La capitolul I Novikov II, Zolotorevsky VS Segregarea dendritică în aliaje M : Nauka, p Golikov IN, Maslenkov SB Segregarea dendritică în oțeluri și aliaje M : Metallurgiya, p Zolotorevsky VS Structura și rezistența aliajelor de aluminiu turnate Moscova: Metalurgie, p La capitolul II Gorelik S S Recristalizarea metalelor și aliajelor M i Metalurgie, p Recristalizarea materialelor metalice / Ed F Hessmer: Per cu aigl Moscova: Metalurgie, p Larikov IN Vindecarea defectelor metalelor Kiev: Naukova Dumka, p Tofpenets R L Procese de înmuiere în aliajele de îmbătrânire Minsk: Știință și tehnologie, p Borodkina M M , Spektor E N Analiza cu raze X a texturii metalelor și aliajelor M : Metallurgiya, p a La capitolul III Kudryavtsev P I - În cartea: Materiale în inginerie mecanică T M : Mashinostroenie, , p - Kotsyubinsky O Yu Stabilizarea dimensiunilor pieselor turnate de fier M : Mashinostroenie, p Khenkin ML, Lokshin I Kh Stabilitatea dimensională a metalelor și aliajelor în ingineria de precizie și fabricarea instrumentelor M : Mashinostroenie, p Tehnologia de tratare termică a oțelului Sec și : Per din germană / Ed M L Bernshtein Moscova: Metalurgie, p Kolachev BA, Gabidulin RM Piguzov Yu V Tehnologia tratamentului termic al metalelor și aliajelor neferoase Ch M : Metallurgiya, p La capitolul IV Metalurgie fizică / Ed R Kahn Emisiune II , cap V: Per din engleza M : Mir p Baranov A A Transformări de fază și cicluri termice ale metalelor Kiev: Naukova Dumka, p Popov A A , Popova L E Diagrame izoterme și termokinetice ale descompunerii austenitei suprarăcite: Manualul unui termist Moscova: Metalurgie, p La capitolul V Kurdyumov G V , Utevsky L M l Entin R I Transformări în fier și oțel M : Nauka, p Gulyaev A P Tratarea termică a oțelului Ch , III și VII M : Mashgiz, p Sadovsky VD Ereditatea structurală în oțel Ml Metalurgie, p Dyachenko S, S Formarea austenitei în aliaje fier-carbon Ml Metalurgie, , p Dolzhenkov IE, Dolzhenkov I, I Sferoidizarea carburilor din oțel M ; Metalurgie, p Goldstein M I , Grachev S V , Veksler Yu G Oțeluri speciale, Ch VII și VIII Ml Metalurgie, p Metal Science and Thermal Treatment of Steel: A Handbook, vol II, sec , , , și Ml Metalurgie, p La capitolul VI Bunin K P , Taran Yu N Structura fontei Ch IV Ml Metalurgie, p Materiale în inginerie mecanică T : Fontă Ch și M : Mashinostroenie, p La capitolul VII Bochvar A L Fundamentele tratamentului termic al aliajelor Ch IV Ml Metallurgizdat, p Kolachev B A , Livanov V A , Elagin V I Știința metalelor și tratamentul termic al metalelor și aliajelor neferoase Ml Metalurgie, p La capitolul VIII Kolachev B A , Livanov V A , Elagin V I Știința metalelor și tratamentul termic al metalelor și aliajelor neferoase M : Metallurgiya, p Diagrame de descompunere izotermă a unei soluții într-un aliaj de aluminiu x/w G Davydov, V V Zaharov, E D Zaharov, I I Novikov, Ml Metalurgie, p Știința metalelor a aluminiului și a aliajelor sale: un manual Ch Ml Metalurgie, p La capitolul IX Kurdyumov GV Utevsky L Mt Entin R, I Transformări în fier și oțel / M : Nauka, p Gulyaev A P Tratarea termică a oțelului Ch IV, VII și IX Ml Mashgiz, p Popov A A , Popova L E Diagrame izoterme și termokinetice ale descompunerii austenitei suprarăcite: Manualul unui termist Ml Metalurgie, p Kidin I, I Bazele fizice ale tratarii electrotermice a metalelor si aliajelor Ml Metalurgie, p Shepelyakovsky K Întărirea pieselor mașinii prin întărirea suprafeței în timpul încălzirii prin inducție Ml Mashinostroenie, p Petrov Yu N Defecte și transformare nedifuzie în oțeluri Kiev: Naukova Dumka, p Vintaykin E - În cartea: Rezultatele științei și tehnologiei Ml VINITI, , p - Varlimokt X , Delay L Transformări martensitice în aliaje pe bază de cupru, argint și aur: Per din engleza Ml Metalurgie, p Efectul memoriei formei în aliaje: Per din engleză / Ed V A Zaimovski M : Metalluriya, p Știința metalelor și tratarea termică a oțelului: un manual T II cap Moscova: Metalurgie, p Tratamentul termic în inginerie mecanică: un manual Ch , și M : Mashinostroenie, p La capitolul X Miroshnichenko I, S Întărirea din stare lichidă M : Metallurgiya, p Cu ce Yu A , Kraposhin V S - În cartea: Rezultatele științei și tehnologiei Știința metalelor și tratamentul termic T M : VINITI, , p - La capitolul XI Khachaturyan AG Teoria transformărilor de fază și structura soluțiilor solide M : Nauka, p Kelly A , Nicklson R Întărire prin dispersie: Per din engleza M : Metallurgiya, p Chuistov K V Structuri modulate în aliaje de îmbătrânire, Kiev: Naukova Dumka, p Larikov LN, Shmatko OA Descompunerea celulară a soluțiilor solide suprasaturate Kiev: Naukova Dumka, p Știința metalelor a aluminiului și a aliajelor sale: un manual Ch și M : Metallurgiya, p Martin J W Micromecanisme de întărire prin precipitare a aliajelor: Per din engleza Moscova: Metalurgie, p Suhovarov VF Precipitare în fază discontinuă în aliaje Novosibirsk: Nauka, p Pastukhova Zh-P , Rakhshtadt AG, Kaplun Yu A Îmbătrânirea dinamică a aliajelor Moscova: Metalurgie, p La capitolul XII Kurdyumov G V , Utevsky L M , Entin R I Transformări în fier și oțel M : Nauka, p Belous M V , Cherepin V T , Vasiliev M A Transformări în timpul călirii oțelului M : Metallurgiya, p Goldstein M I Farber V M Călirea prin dispersie a oțelului Moscova: Metalurgie, p Știința metalelor și tratarea termică a oțelului: un manual Vol II, sec Moscova: Metalurgie, p La capitolul XIII Bernstein M L , Zaimovsky V L , Kaputkina L, M Tratamentul termomecanic al oțelului Ch I, II Moscova: Metalurgie, p Știința metalelor și tratarea termică a oțelului: un manual Vol II, sec , Moscova: Metalurgie, p Structura și proprietățile semifabricatelor din aliaje de aluminiu: un manual Ch P M : Metallurgiya, p La capitolul XIV Rabinovich M Kh Prelucrarea termomecanica a aliajelor de aluminiu M : Mashinostroenie, p Elagin V I , Zakharov V V , Drits A M Structura și proprietățile aliajelor sistemului Al-Zn-Mg Ch VIII Moscova: Metalurgie, p La capitolul XV Bernstein M L Prelucrarea termomecanica a metalelor si aliajelor Moscova: Metalurgie, p Bernshtein M L " Zaimovsky V A , Kaputkina L M Tratamentul termomecanic al oțelului Moscova: Metalurgie, p Laminare controlată / Pogorzhelsky V I , Litvinenko D A , Matrosov Yu I , Ivanitsky A V M : Metalurgie, p Știința metalelor și tratarea termică a oțelului: un manual Vol III, secțiunile și M : Metallurgiya, p La capitolul XVI Lakhtin Yu M , Arzamasov BI Tratarea chimio-termică a metalelor Ch I M : Metalurgie, p Popov AA Fundamentele teoretice ale tratării chimico-termice a oţelului Sverdlovsk: Metallurgizdat, p La capitolul XVII Lakhtin Yu M , Arzamasov BN Tratarea chimio-termică a metalelor Ml Metalurgie, p Minkevich A N Tratarea chimico-termică a metalelor și aliajelor M : Metallurgiya, p Lakhtin Yu M , Kogan Ya-D Nitrurarea oțelului M : Mashinostroenie, p Dubinin G, N Cromarea prin difuzie a aliajelor M : Mashinostroenie, p Arzamasov BN Tratarea chimico-termică a metalelor în medii activate M : Metallurgiya, p Tratamentul chimico-termic al metalelor și aliajelor: un manual M : Metallurgiya, p INDEX SUBIECTULUI A Nitrurare Aluminizare Austenita reziduala Austenitizare Ausforming B Deformare bain Bainite sus - jos Bochvara A A regula Tratamentul termic P al uraniului ÎN Întoarcere: ordinul doi dinamic ordinul întâi după îmbătrânire static Alocări: coerent interfacial necoerent parțial coerent G Heterogenizare în timpul recoacerii Zona Guinier-Preston , Histerezis termic Adâncimea de călire , Omogenizare la temperatură ridicată Grafitizare , D Principiul Dankov - Konobeevsky Deformare: acomodativ critic Metoda Jominy Diagrama: transformare izotermă recristalizare termocinetică Diametru critic , Întărire Întărire: fără transformare polimorfă bainitic în două medii de înaltă frecvență din stare lichidă izotermă și o martensită incompletă vrac cu încălzire prin inducție - încălzire cu laser - încălzit cu un arzător cu flacără - topirea la suprafata - transformare polimorfă - autovacanta a trecut prin apă până la ulei eterogen omogen Granulație: redus real ereditar initial ultrafin eutectoid ȘI Izoformare Interval martensitic - capacitate de recoacere LA Carburator Cvasi-eutectoid Cluster Coagularea sedimentelor Coalescența subgranulelor Colonia de perlit - dezintegrare discontinuă Coaja de portocală Duritate roșie Raportul Kurdyumov-Sachs M Martesită: fără structură exploziv la temperatură înaltă hexagonal înfrânt deformații în formă de ac masiv tensiuni îngemănat cu cupru la temperatură joasă temperat lamelă de răcire lamelă Transformare martensitică: atermică explozivă izotermă Metoda de întărire de probă - față întărită nervura centrală H Întărire: fierbinte formând faza Tensiuni: zonal NO structural faza Tensiuni reziduale Ereditate structurală Nitrocarburare Normalizare DESPRE Rafinament Tratament termic cu vid - termomecanic (TMO) - - temperatură înaltă (HTMO) , - temperatură joasă (LTMO) , - preliminar (PTMO) " - chimio-termic Timp liber Recoacere: primul fel al -lea fel heterogenizare omogenizare gradient grafitizare difuzie pentru a reduce stresul - îndepărtarea frigului pre-recristalizare , zona izotermă pendul ' pentru cereale grosiere incomplet normalizare plin recristalizare , , cu recristalizare în fază sferoidizare texturare ciclică Temperatură: ridicată scăzută sub tensiune medie stabilizare întărire P Brevetarea Supraîncălzi: recoaptă alamă oțel Burnout , Supraevaluare , Perlit: globular lamelar Poligonizare , - dinamic - pre-recristalizare - stabilizare Strip: deformare tranziție întărire defect forfecare alunecare Potențial carbon Regula pasului Transformare: bainitic nedifuzie selectiv masiv normal perlitic intermediar forfecare eutectoid anormal , Pre-precipitare Efect de presare Rol controlat Principiul conformității structurale Întărire R Echilibru termoelastic Dezintegrare: bifazic localizat continuu general intermitent uniform spinodal Recristalizare: secundar dinamic in situ metadinamic in situ tratamente primar colectiv Repoligoinizare Cresterea boabelor: neuniform normal CU Auto-calibrare , C-chart C-curba Viteză: nuclearea centrelor , răcire critică , creștere liniară , Sorbitol: brevetare Spiiodul: coerent chimic Stabilizare austenită: mecanică termică Îmbătrânire: fara incalzire pentru intarire dublu in doua trepte dinamic natural zona artificial coagulare sub tensiune inmuiere stabilizare treptat întărire faza Supraîncălzire grad - hipotermie Structura: Widmanstätt dual modulat periodic neechigranular celular T Curba Tamman Secundar de călire - dispersie Textură: deformare recristalizare Temperatura: omolog Sfârșitul recristalizării Începutul recristalizării Socul termic Ciclul termic Ecuația Thomson-Freundlich Întârzierea texturii Punctul martensitic superior - - mai jos - spinodal Troostita - sărbători La Recoacere carbon Îmbunătățirea oțelului Întărire structurală Feritizare / festonat X fragilitate la foc fragilitate ireversibilă la revenire -reversibilă C Carburare Cianuzare H Chernova D K punctul E Efectul memoriei formei (SME) , - grosime 